Магнитная анизотропия и гистерезисные свойства аморфных и нанокристаллических пленок Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W) : диссертация на соискание ученой степени кандидата физико-математических наук : 01.04.11 by Михалицына, Е. А.
Федеральное государственное автономное образовательное учреждение  
высшего образования  
«Уральский федеральный университет  
имени первого Президента России Б.Н. Ельцина» 
 
 
На правах рукописи 
 
 
Михалицына Евгения Александровна 
 
 
МАГНИТНАЯ АНИЗОТРОПИЯ И ГИСТЕРЕЗИСНЫЕ СВОЙСТВА 
АМОРФНЫХ И НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПЛЕНОК  
Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W) 
 
 
01.04.11 – физика магнитных явлений 
 
 
Диссертация на соискание ученой степени 




кандидат физико-математических наук, доцент 
Катаев Василий Анатольевич 
 
 





ВВЕДЕНИЕ ............................................................................................................................... 5 
1 ЛИТЕРАТУРНЫЙ ОБЗОР ........................................................................................... 13 
1.1 Тонкие магнитные пленки и их свойства ................................................................ 13 
1.1.1 Получение тонких магнитных пленок ............................................................... 14 
1.1.2 Формирование тонких пленок ............................................................................ 16 
1.1.3 Фундаментальные магнитные свойства тонких пленок .................................. 18 
1.2 Структурное состояние и магнитные свойства аморфных и  
нанокристаллических сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B ........................................................... 21 
1.2.1 Формирование нанокристаллической структуры сплава Finemet из 
аморфного состояния ........................................................................................................ 22 
1.2.2 Влияние структурного состояния и химического состава сплавов типа 
Finemet на магнитные свойства ....................................................................................... 24 
1.2.3 Наведенная магнитная анизотропия в сплавах типа Finemet.......................... 26 
1.2.4 Случайная магнитная анизотропия в сплавах типа Finemet ........................... 28 
1.3 Особенности структурного состояния и магнитных свойств тонких пленок 
аморфных и нанокристаллических сплавов типа Fe-M -Cu-Si-B .................................... 30 
1.3.1 Процесс кристаллизации тонких пленок сплавов Fe-Cu-M-Si-B ................... 31 
1.3.2 Магнитные свойства сплавов Fe-M-Cu-Si-B в тонкопленочном состоянии . 32 
ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 1 ....................................................................................................... 35 
2 МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА И АТТЕСТАЦИЯ ОБРАЗЦОВ ........................ 37 
2.1 Технология получения и контроля структурного состояния  образцов тонких 
пленок .................................................................................................................................... 37 
2.1.1 Определение толщины тонких пленок .............................................................. 40 
2.1.2 Влияние технологического поля при напылении пленок ............................... 41 
2.1.3 Влияние материала подложки на коэрцитивную силу тонких пленок .......... 42 
2.2 Аттестация структурного состояния тонких пленок .............................................. 44 
3 
 
2.2.1 Методы рентгеноструктурного анализа ............................................................ 44 
2.2.2 Методы атомно-силовой и магнитосиловой микроскопии ............................. 46 
2.3 Анализ соответствия химического состава пленок и исходного сплава .............. 47 
2.4 Методы исследования магнитных свойств тонких пленок .................................... 49 
3 ВЛИЯНИЕ ТОЛЩИНЫ ПЛЕНОК СПЛАВОВ Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, NbMo) 
НА ИХ МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА .................................................................................. 52 
3.1 Влияние толщины на намагниченность насыщения тонких пленок сплава 
Fe72.5Nb1.5Mo2Cu1.1Si14.2B8.7 ................................................................................................... 52 
3.2 Влияние толщины на коэрцитивную силу тонких пленок сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 .............................. 56 
3.2.1 Анализ зависимости коэрцитивной силы от толщины пленки с учетом смены 
типа доменных стенок ...................................................................................................... 58 
3.2.2 Влияние шероховатости на зависимость коэрцитивной силы от 
толщиныпленок ................................................................................................................. 63 
ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 3 ....................................................................................................... 66 
4 СТРУКТУРНАЯ И ФАЗОВАЯ ТРАНСФОРМАЦИЯ ТОНКИХ ПЛЕНОК 
СПЛАВОВ Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W) В РЕЗУЛЬТАТЕ 
ТЕРМООБРАБОТКИ ........................................................................................................... 67 
4.1 Структурное состояние тонких пленок и лент сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 .......... 67 
4.2 Развитие процесса кристаллизации в тонких пленках сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 ................................................................................................... 75 
4.2.1 Влияние состава сплава на структуру тонких пленок и ее трансформацию 
под действием температуры............................................................................................. 75 
4.2.2 Кинетика кристаллизации тонких пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 ............................................................................................... 78 
4.2.3 Влияние термообработки на структуру поверхности тонких пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 ............................................................................................... 85 
ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 4 ....................................................................................................... 93 
4 
 
5 МАГНИТНАЯ АНИЗОТРОПИЯ ТОНКИХ ПЛЕНОК Fe-M-Cu -Si-B (M: Nb, 
NbMo, W) ................................................................................................................................. 94 
5.1 Наведенная магнитная анизотропия тонких пленок сплавов  Fe-Cu-M-Si-B (M: 
Nb, NbMo, W) ........................................................................................................................ 95 
5.1.1 Наведенная магнитная анизотропия тонких пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-B 
(M: Nb, W, NbMo) в состоянии после получения .......................................................... 95 
5.1.2 Влияние термообработки на наведенную магнитную анизотропию тонких 
пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, NbMo) ....................................................... 101 
5.2 Анализ структурного состояния и магнитной микроструктуры пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 методом корреляционной магнитометрии ..................................... 113 
5.2.1 Исследование локальной магнитной анизотропии тонких пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 с помощью закона приближения намагниченности 
к насыщению ................................................................................................................... 114 
5.2.2 Экспериментальное наблюдение корреляций намагниченности в тонких 
пленках сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 ............................................................................... 128 
ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 5 ..................................................................................................... 133 
ЗАКЛЮЧЕНИЕ .................................................................................................................... 134 
СПИСОК СОКРАЩЕНИЙ И УСЛОВНЫХ ОБОЗНАЧЕНИЙ ................................. 138 
СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ .................................................................................................. 139 
СПИСОК ПУБЛИКАЦИЙ АВТОРА ............................................................................... 160 






В современной технике и технологиях достаточно давно имеет место тенденция к ми-
ниатюризации устройств, одним из способов достижения которой является переход к 
функциональным средам в виде тонких плёнок. Важное значение в этом классе объектов 
имеют тонкие магнитные плёнки, используемые в качестве функциональной среды для 
сенсорных устройств [1–3]. Внедрение в микроэлектронику тонкопленочных сенсоров, в 
том числе на основе магнитомягких материалов, коммерчески является более привлека-
тельным из-за уменьшения стоимости и возможности применения в более широком диа-
пазоне устройств.   
Среди магнитомягких материалов наибольшую популярность приобрели аморфные и 
нанокристаллические ленты сплавов на основе системы Fe-M-Cu-Si-B, где M – переход-
ный металл [4]. Данные материалы обладают высокими значениями индукции насыщения 
и магнитной проницаемости наряду с низкими значениями коэрцитивной силы и удель-
ных магнитных потерь. Магнитные свойства данных сплавов обусловлены их структурой, 
которая представляет собой зерна ОЦК-Fe(Si), распределенные в остаточной аморфной 
матрице. Размер зерен является критически важным при влиянии на магнитные свойства 
материала, что было объяснено в рамках модели случайной анизотропии [5]. Было пока-
зано, что порядок влияния элементов на уменьшение размера зерна выглядит как Nb = Ta 
> Mo = W > V > Cr [6]. Наиболее эффективным элементом для улучшения магнитных 
свойств является Nb, при этом частичное замещение ниобия молибденом приводит к по-
вышению устойчивости сплава к окислению [7, 8]. С момента открытия сплавов типа Fe-
M-Cu-Si-B большинство исследований было посвящено оптимизации его свойств, путем 
варьирования сорта атомов переходного металла M в составе сплава и проведения терми-
ческой и термомагнитной обработок при различных условиях.  
Стремление реализовать магнитомягкие свойства лент сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B в 
тонкопленочных объектах обуславливает новую волну интереса к данному материалу. 
Однако при изучении тонких пленок возникают технологические задачи, требующие ре-
шения для достижения оптимальных магнитных свойств пленок: выбор типа подложки, 
температура подложки, рабочее давление в вакуумной камере, величина технологиче-
ского поля. В последнее время предметом исследования тонких пленках сплавов типа Fe-
M-Cu-Si-B являлись поиск подходящих режимов термомагнитной обработки, установле-
ние влияния микроструктуры, механических напряжений и морфологии поверхности на 
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магнитные свойства, установление толщинных зависимостей магнитных свойств. В част-
ности, на примере пленок данного сплава с Nb было показано, что процесс кристаллиза-
ции в тонких пленках при отжиге начинается при более низких температурах, чем в лен-
тах, а также отлична его кинетика. В тонкопленочном состоянии неровности поверхности 
пленок становятся существенным центрами задержки смещения доменных стенок, что 
влияет на гистерезисные свойства пленок. Из теоретических положений следует, что при 
уменьшении толщины пленки меньше, чем корреляционная длина обменной связи, усред-
нение эффективной константы магнитной анизотропии начинает происходить по мень-
шему объему, что приводит к росту ее величины и, как следствие, к увеличению коэрци-
тивной силы. 
 
Актуальность темы исследования 
В настоящее время наблюдается стабильный интерес к магнитомягким тонким плен-
кам, главным образом обусловленный высокой активностью в разработке практических 
приложений на их основе. В частности, магнитомягкие тонкие пленки являются перспек-
тивной функциональной средой для различных сенсорных устройств. Несмотря на то, что 
существующие исследования охватывают множество вопросов (от способов получения 
тонких пленок до исследования их магнитных свойств), стабильность и воспроизводи-
мость свойств тонких пленок, исследование влияния толщины на процесс кристаллиза-
ции, а также установление связи между микроструктурой и магнитными свойствами тон-
ких пленок до сих пор остаются не до конца решенными задачами, представляющими как 
фундаментальный, так и практический интерес. 
Актуальность данной работы заключается в исследовании влияния тонкопленочного 
состояния на структуру и магнитные свойства сплава Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W). 
Развитие представлений о процессе перемагничивания в сплавах типа Finemet в тонко-
пленочном состоянии и однозначные зависимости магнитных свойств от структурного 
состояния и толщины пленок позволят ожидать конкретных практических приложений 
этих материалов. 
Актуальность проведенных исследований подтверждается также задачами, реализо-





Степень разработанности темы исследования 
Начало исследований тонких пленок сплавов типа Finemet (Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9) было 
положено в работах Г. Пето (G. Pető) и Е. Кижди-Косо (É. Kisdi-Koszó). Впервые были 
получены пленки данного сплава, проведен анализ структуры и магнитных свойств, не-
сколько работ были посвящены исследованию влияния содержания меди в сплаве на маг-
нитные свойства пленок. Однако, впоследствии тематика тонких пленок сплавов типа 
Finemet не получила дальнейшего развития в работах данных авторов. 
Существенный вклад в изучение пленок семейства Finemet внесли работы М. Койс-
сона (M. Coïsson), П. Гупта (P. Gupta) и А. Гупта (A. Gupta). Их исследования способство-
вали изучению толщинных зависимостей магнитных свойств, влиянию условий получе-
ния и структурного состояния пленок на их магнитные свойства. Работы И. Мулена 
(J. Moulin) отражают возможности практического применения пленок типа Finemet. 
Результаты работы упомянутых выше авторов предоставляют весомый эксперимен-
тальный материал преимущественно сравнительного характера. В недостаточной мере 
исследован процесс кристаллизации в тонких пленках, а также его кинетика, что затруд-
няет анализ магнитных свойств, установление соответствующих закономерностей между 
структурой и магнитными свойствами. Практически отсутствуют данные о последствиях 
влиянии толщины и систематические данные о влиянии состава пленок за счет вариации 
атома-ингибитора на структуру тонких пленок. В целом магнитные свойства магнитомяг-
ких нанокристаллических лент пока превосходят соответствующие свойства пленок, что 
определяет необходимость дальнейших исследований с целью оптимизации и воспроиз-
водимости свойств пленок. 
Коллектив исследователей кафедры магнетизма и магнитных наноматериалов и от-
дела магнетизма твердых тел НИИ ФПМ Института естественных наук и математики 
Уральского федерального университета, на базе которых выполнялась данная диссерта-
ционная работа, имеет многолетний опыт изучения магнитных свойств быстрозакален-
ных материалов (работы О. А. Иванова, Н. А. Скулкиной, В. А. Катаева, Г. В. Кур-
ляндской и др.), а также опыт работы со сплошными однослойными и многослойными 
тонкопленочными объектами, полученными методами высокочастотного ионно-плазмен-
ного и магнетронного распыления (работы В. О. Васьковского, А. В. Свалова, П. А. Са-
вина, В. Е. Иванова, В. Н. Лепаловского и др.), что является прочной основой для всесто-
роннего рассмотрения вопросов тонкопленочного состояния сплавов типа Finemet.  
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Цель и задачи 
Целью работы является установление связи между толщиной, микроструктурой и 
магнитными свойствами тонких пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-B (M = Nb, W, NbMo). 
Для достижения цели были поставлены следующие задачи: 
1) получение аморфных и нанокристаллических тонких пленок сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной от 10 до 
200 нм; аттестация микроструктуры и химического состава полученных пленок; 
2) установление толщинных зависимостей магнитных свойств тонких пленок сплавов 
с различными атомами-ингибиторами; 
3) определение влияния условий термообработки аморфных тонких пленок сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 на формирование 
нанокристаллической структуры и магнитных свойств; 
4) исследование магнитной анизотропии тонких пленок сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 
Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7. 
 
Научная новизна 
Проведено систематическое исследование структуры и магнитных свойств тонких 
магнитных пленок варьируемого состава Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W) в диапазоне 
толщин 10–200 нм. 
Показано, что в процессе получения пленок Fe-M-Cu-Si-B присутствие внешнего маг-
нитного поля приводит к формированию в них наведенной одноосной магнитной анизо-
тропии. Установлен механизм, определяющий возникновения в данных пленках наведен-
ной одноосной магнитной анизотропии, в основе которого лежит закрепление подложкой 
магнитострикционной деформации пленок. 
Исследована кинетика кристаллизации в тонких пленках Fe-M-Cu-Si-B методом рент-
геноструктурных исследований в процессе нагрева. Показано, что кристаллизация пленок 
начинается при температуре примерно на 100 °С ниже, чем лент сплава аналогичного со-
става, и происходит за счет резкого роста зерен нанометрового масштаба.  Обнаружено, 
что с уменьшением толщины пленок происходит задержка процесса кристаллизации. 
Использован метод корреляционной магнитометрии для анализа локальной магнит-
ной анизотропии тонких пленок Fe-M-Cu-Si-B. Показано, что в пленках Fe-M-Cu-Si-B в 
аморфном и нанокристаллическом состояниях формируется стохастическая доменная 
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структура. При уменьшении толщины в пленках происходит изменение размерности кор-
реляций намагниченности от трехмерной к двумерной. 
 
Теоретическая и практическая значимость работы 
Комплексное исследование тонких пленок Fe-M-Cu-Si-B (M=Nb, W, NbMo) позволяет 
определить закономерности влияния толщины и структурного состояния на их магнитные 
свойства. Полученные результаты дополнят существующие экспериментальные данные 
о влиянии легирующих элементов в тонких пленках сплава Fe-M-Cu-Si-B. Также резуль-
таты будут направлены на развитие модели случайной магнитной анизотропии примени-
тельно к пленочным средам. 
Тонкие пленки исследуемого состава, где в качестве варьируемого атома-ингибитора 
выступает Nb, демонстрируют наименьшую величину коэрцитивной силы, что позволяет 
рассматривать их в качестве функциональной среды для сенсорных устройств. 
Полученные в рамках данной работы результаты о кинетике кристаллизации пленок 
в совокупности с анализом гистерезисных свойств могут быть востребованы для прогно-
зирования и управления магнитными свойствами тонких пленок Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, 
NbMo) с целью их практического применения. 
 
Методология и методы исследования 
Для достижения поставленных в работе цели и задач использовались современные 
методы аттестации и контроля структурного состояния образцов тонких пленок, а также 
исследования их магнитных свойств. 
Исследование структуры тонких пленок осуществлялось с помощью разнообразных 
методов рентгеноструктурного анализа и сканирующей зондовой микроскопии. Уникаль-
ной методикой, используемой в данной работе, является проведение рентгеноструктур-
ного анализа пленок в процессе нагрева, что позволяет наблюдать кинетику процесса кри-
сталлизации в тонких пленках. Магнитные измерения тонких пленок в ходе исследования 







Положения, выносимые на защиту 
1. Намагниченность насыщения пленок Fe-M-Cu-Si-B резко уменьшается при толщи-
нах менее 150 нм. С уменьшением толщины возрастает вклад от неферромагнитного ок-
сидного слоя на поверхности пленки. 
2. В процессе получения пленок Fe-M-Cu-Si-B присутствие внешнего магнитного 
поля приводит к формированию в них наведенной одноосной магнитной анизотропии. 
Определяющим механизмом наведенной анизотропии является фиксирование подложкой 
магнитострикционной деформации, возникающей при образовании пленки. 
3. При нагреве выше 400 °С происходит кристаллизация пленок Fe-M-Cu-Si-B. Кри-
сталлизация начинается при более низкой температуре, чем температура кристаллизации 
аморфных лент, и развивается за счет резкого роста зерен размером, превышающим оп-
тимальный размер в быстрозакаленных лентах аналогичного состава. В процессе кристал-
лизации размер зерен не меняется, а увеличивается их общий объем в кристаллической 
фазе. 
4. В пленках Fe-M-Cu-Si-B формируется стохастическая доменная структура, харак-
теризующаяся радиусом магнитных корреляций и усредненной константой анизотропии. 
При уменьшении толщины пленок происходит изменение размерности корреляций 
намагниченности от трехмерной к двумерной. 
 
Степень достоверности и апробация результатов 
Экспериментальные результаты, обсуждаемые в работе, получены с помощью совре-
менных методик исследования тонких пленок и проанализированы с использованием ме-
тодов, признанных и широко используемых другими исследователями. Достоверность ре-
зультатов обеспечивается систематическим характером исследований, удовлетворитель-
ным согласием с ранее полученными результатами исследований. 
Материалы диссертационной работы были представлены на следующих научных кон-
ференциях: Moscow International Symposium on Magnetism MISM (2014, 2017, Москва), 
Всероссийская научная конференция студентов–физиков и молодых учёных ВНКСФ 
(2014 – Ижевск, 2017 – Екатеринбург), Международная молодежная научная конферен-
ция «Физика. Технологии. Инновации» ФТИ (2015, 2016, Екатеринбург), Всероссийская 
школа-семинар по проблемам физики конденсированного состояния вещества СПФКС 
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(2014, 2015, 2016, Екатеринбург), Российская молодежная научная конференция «Про-
блемы теоретической и экспериментальной химии» (2015, 2016, Екатеринбург), Euro-
Asian Symposium “Trends in MAGnetism” EASTMAG (2016, Красноярск), Байкальская 
международная конференция “Магнитные материалы. Новые технологии” BICMM (2012, 
2016, Иркутск), Sino-Russian ASRTU Symposium on Advanced Materials and Processing 
Technology (2016, Екатеринбург), International Baltic conference on magnetism IBCM (2015, 
Светлогорск), The European Conference PHYSICS OF MAGNETISM (2014, Познань). 
 
Личный вклад автора 
Диссертация выполнена на базе кафедры магнетизма и магнитных наноматериалов и 
отдела магнетизма твердых тел НИИ ФПМ Института естественных наук и математики 
Уральского федерального университета. 
Выбор тематики исследования, постановка целей и задачей исследования, обсужде-
ние результатов исследования и подготовка научных публикаций проводились совместно 
с научным руководителем Катаевым Василием Анатольевичем. Автор участвовал в под-
готовке мишеней и частично в процессе получения образцов пленок и их аттестации. Ав-
тором выполнены обработка данных рентгеноструктурного анализа и атомно-силовой 
микроскопии с помощью существующих программных пакетов, определены структурные 
параметры образцов, дана интерпретация кинетики структурных превращений в тонких 
пленках в процессе термообработки. 
Проведено исследование гистерезисных свойств тонких пленок методом магнитооп-
тической микроскопии на основе эффекта Керра. 
Используя метод корреляционной магнитометрии, автор провел анализ магнитной 
микроструктуры в тонких пленках Fe-Nb-Cu-Si-B и ее влияния на макроскопические маг-
нитные свойства пленок. 
Результаты исследований докладывались автором на всероссийских и международ-
ных конференциях. 
Работа автора была поддержана частным благотворительным фондом Михаила Про-
хорова, которая в рамках программы «Академическая мобильность» позволила провести 
рентгеноструктурные исследования в Группе магнетизма и магнитных материалов Уни-
верситета страны Басков и получить ценные результаты, и Национальной стипендиаль-
ной программой Республики Словакия (National Scholarship Program of The Slovak 
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Republic), которая позволила пройти месячную стажировку в Институте эксперименталь-
ной физики г. Кошице (Словакия). Достижения атовра были отмечены стипендиями Гу-
бернатора Свердловской области (2014 г.) и Правительства Российской Федерации (2014-
2015 гг.).  
 
Публикации 
По теме диссертации опубликовано 26 печатных работ, из них 4 — в изданиях, вклю-
ченных в Перечень рецензируемых научных изданий, рекомендованных Высшей аттеста-
ционной комиссией при Министерстве образования и науки Российской Федерации для 
опубликования основных научных результатов диссертаций. 
 
 
Диссертация включает в себя введение, пять глав, заключение и список цитируемой 
литературы. Общий объем составляет 165 страниц, 56 рисунков, 10 таблиц, список ис-
пользованных источников из 230 наименований.  
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1 ЛИТЕРАТУРНЫЙ ОБЗОР 
1.1 Тонкие магнитные пленки и их свойства 
Интерес к магнитным свойствам тонких пленок был впервые проявлен в 1920-30-е 
годы и обусловлен фундаментальным вопросом о влиянии толщины на магнитные свой-
ства материалов [9–15]. В качестве объектов исследовались тонкие пленки Fe, Ni и Co. В 
результате исследований было показано, что намагниченность насыщения, коэрцитивная 
сила, прямоугольность петель гистерезиса зависят от толщины пленок и условий их по-
лучения. Как следствие, возникла потребность в осмыслении и теоретическом описании 
новых явлений. 
Совершенствование технологий получения тонких магнитных пленок и методик экс-
периментальных исследований, а также интерес к магнитным материалам, обусловлен-
ный развитием идей магнитной памяти, интенсифицировали изучение тонких магнитных 
пленок. В первую очередь, рост количества исследований был связан с необходимостью 
учета размерного фактора, проявляющегося в сильном отличии физических свойств ма-
териала в объемном виде и в состоянии тонкой плёнки. Впоследствии было установлено 
влияние условий получения тонких пленок на их магнитные свойства [6–24], влияние тол-
щины на намагниченность насыщения и температуру Кюри [24–30], механические напря-
жения [31, 32], доменную структуру [33–39], магнитную анизотропию [29, 39–42]. Также 
были исследованы возможности магнитной записи на тонких пленках [24, 39, 43–47]. 
Новым витком в исследовании тонких магнитных пленок стало открытие эффекта ги-
гантского магнитосопротивления (ГМС) [48, 49] и его применение в датчиках магнитного 
поля для считывания информации в жестких дисках, биосенсорах, устройствах магнито-
резистивной оперативной памяти (MRAM) и микроэлектромеханических системах 
(MEMS), а также перспектива использования в спинтронике [50–54]. 
Основываясь на имеющейся литературе, под тонкими магнитными пленками будем 
понимать однослойные и многослойные структуры суммарной толщиной от десятых до-




1.1.1 Получение тонких магнитных пленок 
Тонкие магнитные пленки получают путем нанесения материала на макроскопиче-
скую подложку физическими или химическими методами [55]. Основные физические ме-
тоды получения тонких пленок представлены на Рисунке 1.1. Основополагающим прин-
ципом всех этих методов является конденсация исходного материала на подложке. Дан-
ные методы различаются лишь физическим процессом, посредством которого происхо-
дит извлечение атомов или ионов вещества из мишени.  
Самым простым из указанных методов является термическое испарение исходного 
материала в вакууме из расплавленного металла (Рисунок 1.1 (а)). Однако данный метод 
применим для материалов с достаточно низкими температурами плавления во избежание 
возможного загрязнения расплава веществом, из которого сделан тигель (обычно, графит, 
молибден или вольфрам). Проблема получения пленок из тугоплавких металлов решается 
в методе электронно-лучевого испарения (Рисунок 1.1 (б)), в котором сфокусированный 
пучок электронов расплавляет небольшую область материала, находящегося в водоохла-
ждаемом тигле, и пары расплавленного материала осаждаются на подложку. Загрязнение 
исключается, поскольку расплавленная область окружена тем же материалом. В методе 
импульсно-лазерного осаждения вещество испаряется с поверхности катода наносекунд-
ными лазерными импульсами, в результате чего образуется струя плазмы, направленная 
перпендикулярно подложке (Рисунок 1.1 (в)). Наиболее широко используемым методом 
изготовления тонких магнитных пленок является ионно-плазменное распыление. При 
ионно-плазменном распылении эмиссия атомов с поверхности катода происходит в ре-
зультате его бомбардировки ионами плазмы газового разряда (Рисунок 1.1 (г)). В каче-
стве рабочего газа, как правило, используется аргон. Для повышения эффективности 
ионизации вблизи поверхности мишени постоянными магнитами создается магнитное 
поле. Электроны в магнитном поле двигаются по спиральным траекториям, таким обра-
зом повышая вероятность столкновений с ионами аргона, в результате чего увеличивается 
скорость напыления. Данный метод называется магнетронным распылением. Преимуще-
ством методов ионно-плазменного и магнетронного распылений является возможность 
получения пленок многокомпонентных сплавов с высокой скоростью и хорошей воспро-
изводимостью состава распыляемой мишени [56]. Методы распыления хорошо контроли-
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руются и позволяют стабильно воспроизводить условия напыления, так как их незначи-
тельное изменение может существенным образом сказаться на свойствах пленок [20–23, 
57]. 
Бездефектные полупроводниковые и металлические пленки получают методом моле-
кулярно-лучевой эпитаксии. Пленки выращиваются монослой за монослоем в условиях 
сверхвысокого вакуума, который исключает любые загрязнения. Метод молекулярно-лу-
чевой эпитаксии позволяет контролировать и исследовать структуру пленок непосред-
ственно в процессе их получения [58, 59]. К недостаткам данного метода можно отнести 
достаточно низкую скорость получения тонких пленок. 
 
Рисунок 1.1 – Физические методы напыления тонких пленок: термическое испарение (а), 
электронно-лучевое испарение (б), импульсно-лазерное осаждение (в), ионно-плазменное 
распыление (г) [55] 
К основным химическим методам получения тонких пленок относят электролитиче-
ское осаждение и осаждение металлорганических соединений из газообразной фазы. При 
электролитическом осаждении металлические пленки получают из растворов ионов ме-
таллов. Под действием электрического поля катионы металлов движутся к катоду, оса-
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ждаясь на нем и формируя покрытие. Данным методом могут быть приготовлены как тол-
стые, так и тонкие монослойные пленки. Однако атомный состав раствора будет отли-
чаться от состава пленки [60]. Осаждение металлорганических соединений является раз-
новидностью метода химического осаждения из газовой фазы, который происходит путем 
термического разложения металлорганических соединений или под действием ультрафи-
олетового света. С помощью метода химического осаждения возможно получение эпи-
таксиальных пленок. При этом, в отличие от молекулярно-лучевой эпитаксии, рост пле-
нок происходит не в высоком вакууме, а из газовой смеси пониженного давления. 
 
1.1.2 Формирование тонких пленок 
Как было сказано ранее, тонкие пленки получают путем осаждения материала на под-
ложку, влияние которой на структуру пленок и, следовательно, ее свойства сложно пере-
оценить. Предполагается, что несколько первых слоев осажденной пленки должны повто-
рять топографию поверхности подложки. В связи с этим возникает первое требование к 
качеству поверхности подложки, которая должна быть гладкой на масштабах, сравнимых 
с толщиной пленки, без ярко выраженных дефектов, а в случае получения пленок мето-
дом молекулярно-лучевой эпитаксии гладкость подложки должна обеспечиваться на ато-
марном уровне. Во-вторых, во избежание существенного искажения структуры получае-
мой пленки, необходимо подбирать подложки, имеющие схожую кристаллическую 
структуру с напыляемым материалом. Так для поликристаллических пленок желательно 
использовать гладкие подложки, структура которых представляет собой совокупность 
случайно ориентированных кристаллитов. В случае монокристаллических пленок кри-
сталлическая структура и параметр решетки подложки должны быть близки к материалу 
пленки. Для приготовления пленок с аморфной структурой в структуре подложки не дол-
жен наблюдаться дальний порядок. 
Подбирая подложки в зависимости от их шероховатости, кристаллографической ори-
ентации, параметров решетки и температурного коэффициента расширения, а также тем-
пературу подложек в процессе получения пленки, можно получать пленки с разным 
структурным состоянием и магнитными свойствами. Столбчатая структура тонких маг-
нитных пленок, рассматриваемая как среда для устройств магнитной памяти, может фор-
мироваться случайным образом или же быть следствием влияния структуры и шерохова-
тости подложки [61, 62]. Температура подложек в процессе напыления пленок обычно 
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варьируется от комнатной температуры до 300 °С и является достаточно низкой по срав-
нению с температурой кристаллизации магнитоупорядоченных сплавов, обуславливая 
неравновесный рост пленок, влияющий на их структуру. В зависимости от температуры 
подложки можно получить пленки в кристаллическом, нанокристаллическом (с разным 
размером кристаллитов) и аморфном состояниях [63–66]. Следует отметить, что опти-
мальная температура подложки во многом определяется материалом осаждаемой пленки. 
Например, при получении пленок манганитов редкоземельных элементов температура 
подложки составляет 600-800 °С [66–68]. Несоответствие параметров решетки пленки и 
подложки оказывает влияние на морфологию пленок и наведенные механические напря-
жения, которые, в свою очередь, влияют на электрические и магнитные свойства тонкой 
пленки, в частности, магнитосопротивление [67, 68], магнитную анизотропию [69], коэр-
цитивную силу [70].  
Материал подложки и сопутствующие ей характеристики, а также материал пленки 
определяют тип роста пленки. Выделяют следующие три типа. Послойный рост (меха-
низм роста Франка – ван де Мерве) – формирование следующего слоя начинается после 
завершения роста предыдущего. При данном механизме роста взаимодействие между 
подложкой и слоем атомов осаждаемой пленки больше, чем между атомами в слое. Усло-
вием для реализации островкового роста (механизм роста Вольмера – Вебера) является 
большее взаимодействие между ближайшими атомами, в результате чего на поверхности 
образуются многослойные конгломераты атомов. Между послойным и островковым ро-
стом существует промежуточный механизм (Странски – Крастанова), при котором после 
завершения послойного роста идет рост трехмерных островков. Промежуточный меха-
низм может реализовываться при значительной разнице параметров кристаллической ре-
шетки пленки и подложки [71, 72].  
Наиболее часто реализуется промежуточный механизм роста [73–78], и, как правило, 
выделяют следующие этапы формирования пленки: образование зародышей и островков, 
рост островков, слияние островков и образование сплошной пленки. Проводилось немало 
исследований роста тонких пленок и характеристик их структуры таких, как размер и ко-
личество образовавшихся островков, толщина, начиная с которой пленку можно рассмат-
ривать как сплошную [73, 76, 77, 79]. В работах отмечается сильное влияние внешних 
факторов на процесс роста пленок (материалы пленки и подложки, метод получения, 
условия получения и др.), что осложняет проведение исследований. 
18 
 
1.1.3 Фундаментальные магнитные свойства тонких пленок 
Условия формирования пленки, влияние подложки, а также сама толщина пленки, 
позволяющая рассматривать ее как объект с пониженной размерностью, приводят к тому, 
что свойства таких пленок могут отличаться от свойств массивных материалов. Мас-
штабы, на которых происходит изменение структурного состояния и физических свойств, 
определяются критическим размером, порядка или ниже которого объект не может рас-
сматриваться как объемный. В случае тонких пленок также возрастает вклад поверхност-
ных эффектов, включающих саму поверхность пленки и интерфейс между пленкой и под-
ложкой.  
Изменение фундаментальных магнитных свойств с уменьшением толщины тонких 
пленок является предметом большого числа исследований. Первоначально наблюдаемое 
экспериментально снижение спонтанной намагниченности пленок Fe, Ni и Fe-Ni [26, 80] 
или даже отсутствие магнитного упорядочения в пленках Ni [10, 26, 80] толщиной не-
сколько атомных слоев объясняли в рамках теории Смита, Клейна и Гласса [25, 28], рас-
ширивших теорию спиновых волн Блоха, и теории Валенты [81, 82]. В рамках теории 
Валенты атомы поверхностного слоя имеют меньшее количество ближайших соседей, что 
приводит к снижению спонтанной намагниченности при заданной температуре. Это, в 
свою очередь, уменьшает величину молекулярного поля, пропорционального намагни-
ченности. В последующих работах [30, 83, 84] высказывалась критика полученных ранее 
экспериментальных и теоретических результатов и говорилось о том, что не наблюдается 
заметных изменений намагниченности и температуры Кюри слоев железа вплоть до 
1,5 нм (Рисунок 1.2).  
В недавних работах [85] уменьшение магнитного момента Fe/InAs(001) и 
Fe/GaAs(001) при толщине слоя железа менее 3 нм объяснялось влиянием поверхности 
подложек и существованием так называемого «мертвого» магнитного слоя, в котором от-




Рисунок 1.2 – Зависимость относительной намагниченности и температуры Кюри от тол-
щины пленки Fe. Теоретические данные: кривая 1 – намагниченность, теория Валенты, 
кривая 2 – температура Кюри, теория Валенты, кривая 3 – намагниченность, теория 
Гласса-Клейна. Экспериментальные данные: △ – намагниченность насыщения и □ – тем-
пература Кюри, ○ – намагниченность, ● – намагниченность, ⊞, ⨁ - намагниченность [86] 
Изменение симметрии поверхностных атомов, связанное с меньшим количеством их 
ближайших соседей, может приводить к закреплению магнитных моментов атомов на по-
верхности пленки (посредством влияния на них кристаллического поля, создаваемого 
анизотропным атомным окружением) [87] и увеличению вклада поверхностной магнит-
ной анизотропии, впервые предсказанной в работе [88]. На основе исследований, пред-
ставленных в обзоре [89], эффективная магнитная анизотропия включает в себя объемный 
вклад – 𝐾𝑉  и вклад от поверхности и интерфейса между пленкой толщиной t и подложкой 
– 𝐾𝑆, связанные между собой соотношением 
𝐾 = 𝐾𝑒𝑓𝑓 = 𝐾𝑉 + 2𝐾𝑆 𝑡⁄  .     (1.1) 
Данное соотношение представляет собой средневзвешенную энергию магнитной анизо-
тропии поверхностных атомов и атомов внутри магнитного слоя толщиной t и отражает 
увеличение поверхностной магнитной анизотропии с уменьшением толщины пленки. По-
верхностная магнитная анизотропия может на 2 – 3 порядка превышать значение энергии 
объемной магнитной анизотропии, как было показано в [90] для ферромагнетиков с ку-
бической симметрией. В случае тонких пленок помимо магнитной анизотропии, обуслов-
ленной влиянием поверхности, существенное значение также приобретают анизотропия 
формы и анизотропия, связанная с механическими напряжениями в пленке. Анизотропия 
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формы, которая обуславливает большую энергию размагничивания в направлении, пер-
пендикулярном поверхности пленки, приводит к тому, что намагниченность ориентиру-
ется преимущественно в ее плоскости. Однако во многих случаях при малых толщинах 
энергия поверхностной магнитной анизотропии способна преодолевать энергию размаг-
ничивания, что приводит к выстраиванию спонтанной намагниченности перпендику-
лярно поверхности пленки (Рисунок 1.3). Анизотропия, индуцируемая напряжениями в 
пленке, дает вклад в объемную анизотропию [69] наряду с магнитокристаллической ани-
зотропией. Из-за разных температурных коэффициентов расширения пленки и подложки 
в процессе получения пленки испытывают растяжение [90–92]. Для ферромагнетиков с 
ненулевой магнитострикцией механические деформации будут влиять на намагничен-
ность (эффект Виллари). 
В зависимости от толщины наблюдалось изменение константы магнитострикции. В 
[93] было показано, что константа магнитострикции однослойной пленки железа меняет 
свой знак с увеличением количества слоев, а затем приближается к насыщению. 
 
Рисунок 1.3 – Зависимость эффективной константы магнитной анизотропии от толщины 
слоя Co в многослойной структуре Co/Pd. Пересечение графика с осью ординат дает удво-
енную величину константы поверхностной анизотропии, в то время как наклон дает вклад 
объемной анизотропии [89, 94] 
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Изучение свойств тонких пленок, поиск новых зависимостей и явлений существенно 
расширили представления о разнообразии физических процессов, происходящих в маг-
нитных материалах, и возможностях их практического применения, что повлекло за со-
бой прогресс в области современной наноэлектроники. 
 
1.2 Структурное состояние и магнитные свойства аморфных и  
нанокристаллических сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B 
Среди аморфных и нанокристаллических магнитомягких материалов нанокристалли-
ческие сплавы системы Fe-M-Cu-Si-B, где M – переходный металл, приобрели наиболь-
шую востребованность, благодаря своему структурному состоянию, обеспечивающему 
наилучшие свойства среди магнитомягких сплавов: высокие значения намагниченности 
насыщения и начальной магнитной проницаемости наряду с низкими значениями коэр-
цитивной силы и магнитных потерь. Нанокристаллический сплав Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 
имеющий коммерческое название Finemet, был впервые получен Йошизава 
(Y. Yoshizawa) с коллегами путем первичной кристаллизации изначально аморфного 
сплава в процессе термообработки [4, 95, 96]. Структура сплава Finemet характеризуется 
наноразмерными случайно ориентированными зернами ОЦК-Fe(Si), расположенными в 
остаточной аморфной матрице.  
Сплавы типа Finemet привлекли колоссальный научный и практический интерес, ко-
торый сохраняется и на сегодняшний момент. Впоследствии были детально исследованы 
процесс кристаллизации и механизмы формирования наноструктурного состояния [97–
106], определяющее значение Cu и Nb в образовании оптимальной нанокристаллической 
структуры [96, 102, 105, 107–111], влияние легирующих атомов переходных элементов на 
температурную стабильность [106, 112, 113], коррозийную стойкость [114, 115], основ-
ные магнитные [6–8, 106, 116–124] и другие свойства. Магнитные свойства сплавов типа 
Finemet были объяснены в рамках модели случайной анизотропии, позволившей устано-
вить связь «наноструктура – свойство» [5]. Сплавы типа Finemet в виде лент широко при-
меняются в качестве сердечников трансформаторов, дросселей, магнитных экранирую-




1.2.1 Формирование нанокристаллической структуры сплава Finemet из 
аморфного состояния 
Аморфные магнитомягкие сплавы преимущественно получают методом быстрой за-
калки из расплава в виде лент толщиной порядка 20 – 30 мкм. Типичный состав аморфных 
магнитомягких сплавов – (Fe, Co, Ni)70-85(Si, B)15-30 ат. %, в котором атомы металлоидов 
Si и B необходимы для стеклообразования и стабилизации аморфной структуры [126]. 
Нанокристаллическое состояние достигалось путем последующей термообработки 
аморфного сплава при температуре выше температуры кристаллизации. Однако было по-
казано, что кристаллизация ухудшает магнитомягкие свойства сплавов, приводя к укруп-
нению микроструктуры с зернами размером до 0,1 – 1 мкм [97, 98, 126], пока не было 
обнаружено, что совместное добавление Cu и Nb в небольших количествах способствует 
образованию мелкозернистой структуры, в которой кристаллиты ОЦК-Fe(Si) размером 
10 – 15 нм находятся в остаточной аморфной матрице. Множество исследований, посвя-
щенных выявлению закономерностей влияния Cu и Nb на процесс кристаллизации, поз-
волили прийти к итоговому механизму формирования нанокристаллической структуры в 
сплавах типа Finemet [5, 105, 127–129]. Согласно этому механизму процесс кристаллиза-
ции в ходе термообработки при оптимальных условиях (ТА = 550 °С, 1 час) условно 
можно разделить на три этапа (Рисунок 1.4). 
 В исходном сплаве Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 аморфное состояние характеризуется химиче-
ской и структурной однородностью, под которыми понимается отсутствие фаз с различ-
ным химическим составом и фаз, находящихся в различных полиморфных модифика-
циях. При этом следует учесть, что степень однородности системы определяется разре-
шающей способностью используемого оборудования. При термообработке на первом 
этапе (до первичной кристаллизации) формируются кластеры Cu размером 1 – 2 нм. Кон-
центрация меди в кластерах достигает 20 – 30 ат. %. Такие кластеры достаточно малы, 
чтобы оказывать влияние на образование кристаллитов ОЦК-Fe(Si), но они вносят опре-
деленные флуктуации в распределение других элементов. Наиболее сильно флуктуирует 
концентрация атомов Fe, поскольку Cu замещает Fe, что означает возникновение хими-
ческой неоднородности. Данная химическая неоднородность характеризуется областями 
локального обогащения атомами Fe и Si, увеличивая тем самым вероятность зародыше-
образования для формирования кристаллической фазы ОЦК-Fe(Si). Можно предполо-
жить, что Cu выступает в роли «катализатора» для процесса кристаллизации, что хорошо 
23 
 
объясняет снижение температуры начала кристаллизации сплава Finemet по сравнению 
со сплавами, не содержащими Cu [97, 98]. 
  
Рисунок 1.4 – Схематическая иллюстрация этапов кристаллизации сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в процессе термообработки [105] (а); светлопольное изображение про-
свечивающей электронной микроскопии сплава Finemet, отожженного при 550 °С, 
1 час (б); стрелками показаны зерна ГЦК-Cu; (в) изображение структуры сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в нанокристаллическом состоянии, полученное методом высокораз-
решающей электронной микроскопии; стрелки указывают на границы зерен фазы ОЦК-
Fe(Si), разделенные остаточной аморфной матрицей [129] 
На втором этапе происходит первичная кристаллизация и образуется фаза ОЦК-
Fe(Si). Поскольку Nb и B не растворяются в данной фазе, они вытесняются из нее, и фор-
мируют области локального обогащения в остаточной аморфной матрице. В ходе про-
цесса термообработки размер зерен ОЦК-Fe(Si) растет вместе с увеличением содержания 
Si в кристаллической фазе. Рост зерен прекращается на третьем этапе по мере того, как, 
вытесняемые из фазы ОЦК-Fe(Si) Nb и B обогащают остаточную аморфную матрицу, тем 
самым стабилизируя ее. Таким образом Nb препятствует росту фазы ОЦК-Fe(Si) на этапе 
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первичной кристаллизации, а затем образованию боридной фазы в процессе вторичной 
кристаллизации при более высоких температурах. В роли Nb могут выступать и другие 
переходные элементы такие, как Ti, V, Cr, Mn, Zr, Mo, Hf, Ta, W. Однако наилучшие маг-
нитные свойства имеет сплав, содержащий в качестве легирующего элемента Nb. Кла-
стеры Cu также увеличиваются в процессе термообработки и достигают размера порядка 
5 нм с концентрацией Cu в них около 60 ат. %. 
В результате оптимальной термообработки нанокристаллический сплав Finemet пред-
ставляет собой двухфазную систему, состоящую из зерен фазы ОЦК-Fe(Si) размером 
10 – 15 нм, равномерно распределенными в остаточной аморфной матрице (Рису-
нок 1.4 (б, в)). Из Рисунка 1.4 (в), а также из работы [105] следует, что зерна ОЦК-Fe(Si) 
не находятся в прямом контакте ни друг с другом, ни с кластерами Cu, что подтверждает 
существующий механизм нанокристаллизации, вызванный химическими флуктуациями. 
Термообработка при температурах выше оптимальной температуры отжига приводит 
к образованию больших и неоднородных по химическому составу зерен, в которых 
наряду с ОЦК-Fe(Si) присутствуют соединения Fe-B, в частности фаза Fe3B. Магнитомяг-
кие свойства сплава заметно ухудшаются, что объяснятся большей магнитокристалличе-
ской анизотропией соединения Fe-B, в сравнении с таковой фазы ОЦК-Fe(Si). Следова-
тельно, для достижения наилучших магнитомягких свойств в сплаве Finemet необходимо 
стремиться к уменьшению размера зерна до 10 – 15 нм, а также подавлять формирование 
фаз, имеющих большую магнитокристаллическую анизотропию. 
 
1.2.2 Влияние структурного состояния и химического состава сплавов типа 
Finemet на магнитные свойства 
Оптимальный химический состав сплава Finemet, установленный в результате систе-
матических исследований влияния небольшого количества Cu и переходных элементов, 
а также B и Si на магнитные свойства нанокристаллических сплавов, как было показано 
в Разделе 1.2.1, способствует формированию определенного структурного состояния, ха-
рактеризующегося нанокристаллитами ОЦК-Fe(Si) размером 10 – 15 нм, расположен-
ными в остаточной аморфной матрице. Было установлено, что размер нанокристаллитов 
оказывает решающее значение на магнитные свойства сплава Finemet (Рисунок 1.5). 
Наилучшие магнитомягкие свойства сплава соответствуют следующим значениям маг-
нитных параметров: индукция насыщения BS = 1,25 Тл, коэрцитивная сила HC = 0,5 А/м, 
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магнитострикция насыщения λs = +2,1·10-6, начальная проницаемость μi = 100000 (при ча-
стоте f = 1 кГц), магнитные потери P = 280 кВт/м3 (при B = 0,2 Тл, f = 100 кГц). 
 
Рисунок 1.5 – Зависимость коэрцитивной силы (а) и начальной магнитной проницаемо-
сти (б) от размера зерен сплава Finemet [5, 6] 
Для последующего улучшения свойств сплава в целом или конкретного параметра 
для определенных задач, а также в силу экономической целесообразности, проводились 
исследования по добавлению или частичному замещению легирующих элементов в 
сплаве. 
Согласно результатам исследований, представленных в [6, 130], влияние легирующих 
элементов на размер зерен в сплаве Fe73,5M3Cu1Si13,5B9, где M: Ti, V, Cr, Mn, Zr, Nb, Mo, 
Hf, Ta, W, можно условно представить в виде следующей последовательности Nb = Ta = 
Zr = Hf > Mo = W > Ti > V > Cr > Mn, где наилучший эффект сдерживания роста зерен 
оказывает Nb (Рисунок 1.6). Как видно на рисунке, при полном отсутствии легирующих 
элементов размер зерен резко возрастает. Закономерно в той же последовательности про-
является уменьшение температуры начала кристаллизации. Меньшее значение темпера-
туры кристаллизации облегчает рост зерен [124], а размер легирующих атомов оказыва-
ется недостаточным для эффективного подавления их роста. Полное замещение Nb на V 
или Cr приводит к исчезновению магнитомягких свойств после термообработки при оп-
тимальном режиме, ввиду большого размера образовавшихся зерен [116]. Однако добав-
ление около 2 ат. % V к сплаву Finemet увеличивает начальную проницаемость, снижает 
потери, но вместе с этим уменьшает значение индукции насыщения [131]. При полном 
замещении Nb на Ti увеличивается размер зерен и объемная доля кристаллической фазы, 
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но уменьшается температурный интервал формирования фазы FeB, что облегчает кон-
троль за ее образованием [132]. Добавление Mo или W уменьшает температурную ста-
бильность магнитных свойств сплава Fe73,5(NbM)3Cu1Si13,5B9. В результате этого процесс 
кристаллизации становится более интенсивным, что способствует большему росту зерен 
до 14 – 17 нм для Mo и 19 – 30 нм для W и увеличению содержания Si в фазе ОЦК-Fe(Si) 
[7, 8, 122]. Частичное или полное замещение Nb на Mo улучшает устойчивость к окисле-
нию, практически сохраняя уровень магнитных свойств при термообработке на воздухе. 
Несмотря на увеличение размера зерна при наличии в составе сплава Mo или W, снижение 
индукции насыщения и начальной проницаемости, увеличение содержания данных пере-
ходных металлов до 3 ат. % в сплаве улучшает его динамические характеристики, снижая 
коэрцитивную силу и магнитные потери [123]. 
 
Рисунок 1.6 – Зависимость среднего размера зерна в нанокристаллическом сплаве 
Fe73,5M3Cu1Si13,5B после термообработки при оптимальных условиях от переходного эле-
мента M [6, 130]. 
 
1.2.3 Наведенная магнитная анизотропия в сплавах типа Finemet 
Магнитными свойствами сплавов типа Finemet эффективно управляют с помощью 
термомагнитной обработки, при которой охлаждение материала происходит в присут-
ствии насыщающего магнитного поля. Термомагнитная обработка приводит к тому, что 
в материале возникает наведенная одноосная анизотропия с осью легкого намагничива-
ния вдоль направления приложенного в процессе отжига внешнего магнитного поля. По-
мимо отжига в магнитном поле магнитная анизотропия может быть индуцирована при 
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отжиге в присутствии внешних напряжений или совместном воздействии указанных 
выше факторов [133]. Возникающая магнитная анизотропия существенно влияет на маг-
нитную восприимчивость, коэрцитивную силу, доменную структуру материала, приводя 
к улучшению свойств ферромагнетика, а также изменяет процесс его намагничивания. 
Вдоль оси, сформированной направлением внешнего магнитного поля при термообра-
ботке, намагничивание образца происходит легко в обоих направлениях и затрудняется 
при увеличении угла между наведенной осью и направлением намагничивающего поля. 
Выделяют три основные теории для объяснения формирования наведенной магнит-
ной анизотропии в процессе термомагнитной обработки: теория магнитострикционных 
напряжений, теория упорядочения структурных элементов и теория парного направлен-
ного упорядочения атомов [134, 135]. Первая идея заключается в том, что при отжиге 
ферромагнитного материала в присутствии магнитного поля, возникающая магнито-
стрикционная деформация сохраняется при охлаждении и определяет преимуществен-
ную ориентацию намагниченности. Вторая идея сводится к влиянию анизотропии формы 
частиц одной из фаз в многофазной системе на макроскопическую магнитную анизотро-
пию. В процессе термомагнитной обработки рост данных частиц может происходить в 
направлении приложенного магнитного поля, приводя к возникновению наведенной од-
ноосной магнитной анизотропии. Для объяснения природы наведенной магнитной анизо-
тропии при термомагнитной обработке быстрозакаленных лентах сплавов типа Finemet 
наиболее часто упоминают теорию направленного упорядочения атомов. При темпера-
туре, достаточно высокой для интенсивной диффузии, пары одинаковых атомов стре-
мятся выстроиться в направлении вектора намагниченности, ориентированного внешним 
магнитным полем. При понижении температуры диффузия атомов замедляется, и пары 
одинаковых атомов остаются на своих местах, создавая в материале одноосную магнит-
ную анизотропию.  
В работах [136, 137] методом рентгеновской дифракции было показано, что в сплавах, 
содержащих Fe-Si, возникает преимущественная ориентация пар атомов Si-Si, приводя к 
образованию вокруг них кластеров с одноосной анизотропией. Как упоминалось ранее, в 
процессе кристаллизации в лентах сплавов типа Finemet формируются зерна ОЦК-Fe(Si). 
В случае присутствия внешнего магнитного поля при кристаллизации высока вероятность 
того, что пары атомов Si-Si будут выстраиваться вдоль его направления, приводя к воз-
никновению наведенной магнитной анизотропии, величина константы которой будет за-
висеть от температуры и времени отжига [138]. В случае термообработки под внешней 
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нагрузкой [139] наличие наведенной одноосной магнитной анизотропии связывают с мак-
роскопическими остаточными напряжениями, имеющими анизотропное распределение. 
 
1.2.4 Случайная магнитная анизотропия в сплавах типа Finemet 
В основе уникальных магнитомягких свойств нанокристаллических сплавов типа 
Finemet заложен механизм подавления локальной магнитокристаллической анизотропии 
отдельных зерен. Микроструктура сплава способствует случайному распределению осей 
легкого намагничивания зерен, меняющих свое направление на масштабах структурной 
корреляционной длины, которая определяется как размер зерна D. Подавление возможно 
вследствие усреднения локальной анизотропии зерен посредством межзеренного ферро-
магнитного обменного взаимодействия. Обменное взаимодействие оказывается эффек-
тивным, когда размер зерен D меньше корреляционной длины обменного взаимодействия 
L0, которая определяется как 𝐿0 = √𝐴 𝐾1⁄ , где А – константа обменного взаимодействия, 
К1 – константа локальной магнитокристаллической анизотропии. Для ОЦК-Fe(Si) с со-
держанием Si порядка 20 ат. % значения констант составляет A = 10-6 эрг/см, 
К1 = 8·104 эрг/см3, откуда величина L0 ≈ 35 нм [5]. Величина L0 определяет границу мак-
симального размера зерна, по разные стороны от которой будут преобладать усредненная 
или локальная магнитокристаллическая анизотропия. В случае больших зерен, когда 
L0 < D, направление вектора намагниченности каждого зерна будет определяться его ло-
кальной осью легкого намагничивания и величиной константы K1, и, в целом, процесс 
намагничивания будет связан с преодолением энергии магнитокристаллической анизо-
тропии каждого зерна. Если размер зерен меньше корреляционной длины обмена, L0 > D, 
то обменное взаимодействие вынуждает магнитные моменты атомов зерен внутри неко-
торого объема выстраиваться параллельно друг другу, тем самым препятствуя векторам 
намагниченности каждого зерна ориентироваться вдоль направления его локальной ани-
зотропии (Рисунок 1.7). В результате этого процесс намагничивания в такой системе бу-
дет определяться не константой K1 отдельного зерна, а усредненной по некоторому коли-




Рисунок 1.7 – Усреднение локальной анизотропии зерен, расположенных в аморфной 
матрице. Двойные стрелки указывают на случайно ориентированные оси локальной маг-
нитокристаллической анизотропии зерен [5] 
Степень, до которой магнитокристаллическая анизотропия будет усредняться можно 
рассматривать в рамках так называемой модели случайной анизотропии, изначально 
предложенной для аморфных ферромагнетиков [140-143]. Число зерен в объеме, усред-
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В свою очередь константа <К> влияет на длину обменной корреляции L, которая само-




.       (1.4) 
С учетом L, формула для усредненной константы эффективной магнитной анизотропии 
сводится к формуле 
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или в более общем виде, учитывая размерность упаковки зерен n: 
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При трехмерной упаковке зерен усредненная константа <К> ~ D6. Коэрцитивная сила 



















,     (1.8) 
где pC и pμ – числовые коэффициенты, зависящие от свойств материала. Выражения (1.7) 
и (1.8) находятся в хорошем соответствии с экспериментальными данными для нанокри-
сталлических сплавов, представленных на Рисунке 1.5. Небольшое увеличение размера 
зерна по сравнению с оптимальным приводит к резкому росту коэрцитивной силы и рез-
кому снижению начальной проницаемости, что сказывается на магнитомягких свойствах 
сплава. 
 
1.3 Особенности структурного состояния и магнитных свойств тонких пле-
нок аморфных и нанокристаллических сплавов типа Fe-M -Cu-Si-B 
Интерес к изучению свойств плёнок Fe-M-Cu-Si-B обусловлен установившейся в 
электронике тенденцией к миниатюризации устройств, в частности, сенсоров и магнит-
ных накопителей (ПЗУ). Внедрение в микроэлектронику тонкопленочных сенсоров явля-
ется привлекательным с коммерческой точки зрения из-за уменьшения стоимости конеч-
ного устройства и возможности применения таких сенсоров в более широком спектре раз-
личных устройств. Плёнки Fe-M-Cu-Si-B рассматривются в качестве функциональной 
среды для магнитных датчиков, считывающих и записывающих головок жестких дисков 
[1–3].  
Метод получения пленок распылением материала мишени заданного состава требует 
решения ряда технологических задач для достижения оптимальных магнитных свойств 
пленок: выбор типа подложки, оптимизация режима напыления пленки (величина техно-
логического магнитного поля, температура подложки, рабочее давление в вакуумной ка-
31 
 
мере и др.), определение морфологии поверхности, химического состава и структуры пле-
нок, установление влияния механических напряжений на магнитные свойства пленок, по-
иск подходящих режимов термомагнитной обработки и установление толщинных зави-
симостей магнитных свойств. 
 
1.3.1 Процесс кристаллизации тонких пленок сплавов Fe-Cu-M-Si-B 
В предыдущем разделе было показано, что нанокристаллическая структура сплавов 
Fe-M-Cu-Si-B формируется в процессе термообработки при температуре выше темпера-
туры начала кристаллизации (TX). Анализ данных температурных зависимостей намагни-
ченности тонких пленок по имеющимся источникам литературы показал, что кристалли-
зация в тонких пленках сплавов Fe-M-Cu-Si-B начинается при температурах ниже, чем в 
лентах [144–154]. При этом наблюдается зависимость температуры начала кристаллиза-
ции от толщины пленок (Рисунок 1.8). На полученной зависимости можно выделить две 
области толщин. В диапазоне толщин 25 – 400 нм температура начала кристаллизации 
заметно уменьшается с уменьшением толщины пленки, в то время как при толщинах 
больше 400 нм TX остается практически неизменной. Таким образом следует учитывать 
толщину пленок при выборе условий термообработки. 
В результате термообработки размер образовавшихся зерен ОЦК-Fe(Si) сильно ва-
рьируется от работы к работе в диапазоне от 15 до 50 нм [146, 148, 153, 154], что свиде-
тельствует о большой чувствительности структурного состояния тонких пленок и проис-
ходящих в них процессов кристаллизации к методам и условиям получения, материалу 
подложки и т.д. При этом исследование структурного состояния тонких пленок ослож-
нено рядом экспериментальных трудностей, таких как малый сигнал от образца, что тре-
бует большой чувствительности методов исследования, влияние подложки, а в случае 
рентгеноструктурного анализа в 2θ конфигурации информация может быть получена 




Рисунок 1.8 - Зависимость температуры начала кристаллизации от толщины пленок спла-
вов Fe-M-Cu-Si-B. Данные представлены на основе результатов исследований в [144–154] 
Динамика процесса кристаллизации сплавов Fe-M-Cu-Si-B в тонкопленочном состо-
янии до сих пор не до конца исследована [145, 155, 156], а данные о структурном состоя-
нии ограничиваются лишь идентификацией аморфной или кристаллической фазы и опре-
делением среднего размера зерен. 
 
1.3.2 Магнитные свойства сплавов Fe-M-Cu-Si-B в тонкопленочном состоя-
нии 
Структурное состояние тонких пленок, наличие подложки и малая толщина, позволя-
ющая рассматривать тонкую пленку как двухмерный объект, сказываются на их магнит-
ных свойствах и происходящих в них процессах перемагничивания. 
Результаты исследований зависимости намагниченности насыщения от толщины пле-
нок противоречат друг другу. В работах [157, 158] было показано, что с уменьшением 
толщины пленок намагниченность уменьшается, и причиной этого является наличие есте-
ственного окисленного слоя на поверхности пленки. Однако в работе [150] намагничен-
ность насыщения пленок сплава Fe-Zr-Nb-Cu-B толщиной от 5 до 100 нм увеличивалась 
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с уменьшением толщины, приближаясь при малых толщинах к значению намагниченно-
сти насыщения для кристаллического железа с содержанием 84% ОЦК-Fe, а при больших 
– к намагниченности насыщения аморфной ленты. Указанный характер зависимости объ-
ясняется тем, что первые несколько нанометров тонкой пленки являются кристалличе-
скими и состоят из ОЦК-Fe, в то время как последующий рост пленки приводит к аморф-
ной структуре сплава с составом, близким к составу мишени. Данное предположение под-
тверждалось поэтапным уменьшением толщины пленки путем травления и измерением 
на каждом этапе значения намагниченности насыщения. В результате наблюдалось уве-
личение намагниченности с уменьшением толщины пленки. 
Значение коэрцитивной силы тонких пленок возрастает с уменьшением их толщины, 
как неоднократно было показано в целом ряде исследований [70, 146, 150, 159–162]. Для 
очень тонких пленок неоднородности поверхности и интерфейс между пленкой и под-
ложкой выступают в качестве центров задержки смещения доменных стенок при пере-
магничивании. С увеличением толщины вклады от поверхности и интерфейса уменьша-
ются, что способствует снижению коэрцитивной силы. В работах [160, 163] наблюдается 
немонотонная зависимость коэрцитивной силы от толщины с наличием минимума при 
определенной толщине. Данная особенность возрастания коэрцитивной силы, начиная с 
некоторой толщины, может быть связана с формированием механических напряжений в 
объеме образца в процессе его получения. 
Общей особенностью тонких пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-B, наблюдаемой при ана-
лизе имеющихся в литературе данных, является поведение коэрцитивной силы при тер-
мообработке при разных температурах. После термообработки ниже температуры начала 
кристаллизации наблюдается уменьшение значения коэрцитивной силы, связанное с ре-
лаксацией напряжений, присутствующих в пленке после получения. Отжиги при темпе-
ратурах выше температуры начала кристаллизации приводят к росту коэрцитивной силы 
тем больше, чем выше температура термообработки и меньше толщина пленки. 
 Для пленок толщинами до ~ 50 нм в результате термообработки при температуре 
выше температуры начала кристаллизации размер образовавшихся зерен практически со-
поставим с их толщиной. Согласно модели случайной анизотропии, усреднение локаль-
ных констант анизотропии происходит в плоскости пленки, то есть в двух измерениях, в 
результате чего меняется степенная зависимость усредненной константы от размера зерна 
(Формула 1.6). Также, с ростом зерен их магнитокристаллическая анизотропия будет пре-
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валировать над обменным взаимодействием, ухудшая усреднение и приводя к росту ко-
эрцитивной силы [146]. В связи с этим в большинстве работ указывается на сложность 
реализации нанокристаллического состояния в тонких пленках с магнитомягкими свой-
ствами, как в нанокристаллических лентах сплавов типа Finemet. 
Для пленок, получаемых в присутствии внешнего магнитного поля, в исходном со-
стоянии характерно формирование наведенной одноосной магнитной анизотропии. Од-
нако в процессе термообработки наведенная анизотропия претерпевает изменения. При 
увеличении температуры величина поля наведенной анизотропии постепенно уменьша-
ется до тех пор, пока не становится практически равной нулю, в результате чего наблю-
дается изотропный характер перемагничивания вдоль различных направлений в плоско-
сти пленки [105, 147, 152, 155]. Уменьшение наведенной магнитной анизотропии с ростом 
температуры термообработки обычно связывают со следующими процессами: релакса-
ция напряжений, существующих в пленках после получения, и снижение магнитострик-
ционных напряжений при частичной кристаллизации сплава ввиду малой магнитострик-
ции нанокристаллического состояния сплавов типа Finemet. В свою очередь, с ростом 
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Тонкие магнитные пленки по-прежнему привлекают внимание исследователей, явля-
ясь крайне интересными объектами для изучения, а также в связи перспективами новых 
практических приложений. В тонкопленочном состоянии благодаря пониженной размер-
ности свойства материала отличаются от свойств материала в массивном (объемном) со-
стоянии. Физические, в том числе и магнитные, свойства тонких пленок зависят от боль-
шого количества факторов, связанных с получением пленок – метода получения, типа 
подложки, температуры подложки в процессе получения, рабочего давления в камере для 
напыления и др. В связи с этим различные экспериментальные данные зачастую не согла-
суются друг с другом. Тем не менее, при минимизации влияния внешних факторов и ис-
пользовании современных методик исследования возможно получение достоверных дан-
ных о зависимости магнитных свойств пленок от толщины, химического состава, условий 
термических и термомагнитных обработок. 
В последние годы внимание исследователей привлекают тонкие пленки многокомпо-
нентных сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B, состав которых близок к известному магнитомяг-
кому сплаву Finemet. Благодаря специфическому набору легирующих элементов в спла-
вах этого семейства из начального неравновесного состояния путем нагрева можно сфор-
мировать состояние с ультрадисперсными кристаллическими зернами – нанокристалли-
ческое состояние. В лентах на базе этой структуры, благодаря действию механизма меж-
зеренного обменного взаимодействия, удается получить сверхмягкий в магнитном отно-
шении материал. Естественно возник интерес к изучению свойств данных сплавов в со-
стоянии тонких пленок. Специфика тонкопленочного состояния ограничивает возможно-
сти структурных исследований, поэтому в пленках Fe-M-Cu-Si-B осложнено установле-
ние однозначной связи между структурой и магнитными свойствами пленок. В связи с 
этим изучение кинетики изменения структурного состояния пленок Fe-M-Cu-Si-B явля-
ется весьма актуальной задачей.  
Одним из главных условий для получения высокого уровня магнитомягких свойств 
является реализация состояния с низкой магнитной анизотропией. В тонкопленочном со-
стоянии, когда толщина пленки в той или иной степени сопоставима с размером зерна, 
возникают новые условия для реализации механизма межзеренного обмена, а эффектив-
ность такого обмена является неочевидной. При этом одним из общепринятых способов 
воздействия на уровень свойств является также формирование магнитной одноосной 
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наведенной анизотропии, в частности, с помощью термомагнитной обработки. Является 
ли этот способ для пленок Fe-M-Cu-Si-B столь же эффективным, как и для объемных ма-
териалов и каковы возможные механизмы наведения анизотропии – это также требующие 
выяснения вопросы.  
Таким образом, за предыдущий период исследования тонких пленок типа Fe-M-Cu-
Si-B накопился существенный экспериментальный материал большей частью сравни-
тельного характера. Несмотря на то, что существующие исследования охватывают мно-
жество вопросов от способов получения до исследования их магнитных свойств, остается 
ряд задач, требующих дополнительных исследований. В частности, установление кине-
тики процесса кристаллизации, в том числе воздействие на нее с помощью вариации со-
става за счет элемента–ингибитора роста зерен (M = Nb, W, NbMo), изучение эффектив-
ности управления магнитными свойствами с помощью создания одноосной магнитной 
анизотропии и другие. В результате анализа существующих экспериментальных данных 
по исследованию пленок семейства Finemet была определена следующая цель настоящего 
исследования – установить закономерности, связывающие толщину, микроструктуру и 
магнитные свойства тонких магнитных пленок Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, NbMo). 
Для достижения цели были поставлены следующие задачи: 
1) получение аморфных и нанокристаллических тонких пленок Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 
Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной от 10 до 200 нм; аттестация 
микроструктуры и химического состава полученных пленок; 
2) установление толщинных зависимостей магнитных свойств тонких пленок сплавов 
с различными атомами-ингибиторами: Nb, W, NbMo; 
3) определение влияния условий термообработки аморфных тонких пленок 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 на формирование 
нанокристаллической структуры и магнитных свойств; 
4) исследование магнитной анизотропии тонких пленок Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 




2 МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА И АТТЕСТАЦИЯ ОБРАЗЦОВ 
 
Объектами исследования в данной работе являются тонкие пленки сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, осажденные на стек-
лянные подложки и подложки из монокристаллического кремния. В данной главе рас-
смотрены технология получения серий тонкопленочных образцов, методы аттестации и 
контроля их структурного состояния, методы исследования магнитных свойств.  
 
2.1 Технология получения и контроля структурного состояния 
 образцов тонких пленок 
Серии образцов тонких пленок различной толщины были получены методом высоко-
частотного ионно-плазменного распыления в атмосфере аргона чистотой 99,987 % на 
установке УРМЗ-013. В качестве расходного материала использовались мишени сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 диметром 50 мм и Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 диа-
метром 30 мм. Давление остаточных газов в камере для напыления составляло 1–2 · 10-6 
мм рт. ст. и обеспечивалось безмасляной системой откачки на базе турбомолекулярного 
насоса. Рабочее давление аргона составляло 10-3 мм рт. ст. Осаждение частиц элементов 
сплава происходило в присутствии постоянного магнитного поля напряженностью 100 Э, 
прикладываемого в плоскости подложки. Магнитное поле создавалась набором постоян-
ных магнитов Sm2Co17, расположенных под подложкой. Температура подложек при по-
лучении пленок составляла не более, чем 40 – 50 °С. 
В качестве подложек использовались боросиликатное стекло фирмы Wilmad LabGlass 
(коэффициент линейного теплового расширения – 3,2 · 10-6 1/°С, точка размягчения – 815 
– 820 °С ± 10 °С) и монокристаллический кремний с ориентацией (100) (коэффициент ли-
нейного теплового расширения – 2,6 · 10-6 1/°С, температура плавления – 1414 °С). Состав 
стеклянной подложки: SiO2 – 81%, B2O3 – 13%, Na2O – 4%, Al2O3 – 2%. Размер подложек 
составлял 25×25 мм. Впоследствии, исходя их экспериментальных требований к размеру 
образцов, из пленок исходного размера вырезались образцы размером около 4×5 мм. Под-
ложки из монокристаллического кремния использовались для исследования пленок мето-
дами рентгеноструктурного анализа и анализа химического состава. Исследование маг-
нитных свойств преимущественно проводилось на пленках, осажденных на стеклянные 
подложки, но также частично на пленках на Si(100)/SiO2 подложках. 
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Таким образом в ходе исследования были получены серии образцов тонких пленок 
сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 на стеклян-
ных подложках и подложках из монокристаллического кремния, подробно представлен-
ные в Таблице 2.1. Несмотря на то, что толщина пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
варьировалась от 10 до 1000 нм, для более детального изучения в данном исследовании 
был выбран диапазон толщин 10 – 200 нм.  
Скорость напыления пленок зависела от размера мишени таким образом, что для ми-
шеней сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 диаметром 30 мм она составляла 
5,3 ± 0,3 нм/мин, для мишени сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 диаметром 50 мм – 
3,4 ± 0,4 нм/мин. Перед получением каждой серии пленок напылялась тестовая пленка, 
по толщине и времени напыления которой определялась скорость осаждения, после чего 
рассчитывалось время получения пленки заданной толщины (Рисунок 2.1).  
 
Рисунок 2.1 – Заданные и реальные толщины пленок сплавов с Nb, W и NbMo в зависи-
мости от времени напыления 
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Модификация структурного состояния тонких пленок осуществлялся путем термооб-
работки. Термообработка проходила в камере для напыления при давлении остаточных 
газов не более 10-3 мм рт. ст., в присутствии технологического поля напряженностью 
100 Э, как и при осаждении пленок. Нагрев происходил с помощью инфракрасной лампы, 
температура измерялась вблизи поверхности пленки посредством термопары. Устойчи-
вость заданной температуры отжига составляла ± 5 °С.  Температурно-временные ре-
жимы термообработки были реализованы в зависимости от серии образцов и подробно 
представлены в Таблице 2.1. Термообработка проводилась с целью реализации релакси-
рованного, нанокристаллического и кристаллического состояний. 
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2.1.1 Определение толщины тонких пленок 
Реальная толщина пленок определялась с помощью стилусного профилометра Dektak 
150 Surface Profiler по высоте ступеньки между пленкой и подложкой, образованной по-
сле удаления следа от маркера, нанесенного на подложку перед напылением пленки. Тех-
нические характеристики используемого профилометра позволяют проводить измерения 
в рабочем диапазоне с максимальным вертикальным разрешением – 1 Å и повторяемо-
стью измерений – 6 Å. Толщина пленок измерялась на трех различных участках поверх-
ности, как показано на Рисунке 2.2. На каждом участке было проведено по 6 измерений, 
после чего были рассчитаны средние значения толщины пленок и погрешности измере-
ний. Результаты измерений для пленок сплавов с Nb, W и NbMo, осажденных на стеклян-
ную подложку, представлены в Таблице 2.2. 
 
Рисунок 2.2 – Способ определения толщины тонких пленок (а) и ступенька между плен-
кой и подложкой (б) при измерении с помощью стилусного профилометра Dektak 150 




Реальная толщина, нм 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 
10 9,9 ± 0,6 9,6 ± 0,2 8,0 ± 0,6 
20 18,1 ± 0,9 – 19,3 ± 0,9 
30 24,8 ± 0,9 27,6 ± 0,8 – 
50 47 ± 1 43,6 ± 1,1 43,2 ± 1,5 
70 68,1 ± 0,4 61 ± 2 63,0 ± 1,8 
100 92 ± 3 90 ± 4 90,4 ± 1,2 
150 135 ± 5 140 ± 5 131 ± 3 
200 193 ± 3 180 ± 7 175 ± 6 
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2.1.2 Влияние технологического поля при напылении пленок 
Все серии образцов тонких пленок были получены в присутствии технологического 
магнитного поля. С целью оценить его влияние на магнитные свойства тонких пленок, 
петли гистерезиса пленок толщиной 100 нм сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, получен-
ных в присутствии и в отсутствие магнитного поля, были измерены под разными углами 
в плоскости пленки относительно направления, вдоль которого было приложено магнит-
ное поле при напылении. На основании этих измерений были выделены оси легкого 
намагничивания (ОЛН) и трудного намагничивания (ОТН) (Рисунок 2.3). 
 
Рисунок 2.3 – Петли гистерезиса, измеренные вдоль ОЛН и ОТН в плоскости пленки с 
помощью вибрационного магнитометра, пленок толщиной 100 нм, полученных в присут-
ствии (а) и в отсутствие (б) технологического магнитного поля 
Пленка, полученная в отсутствие магнитного поля (Рисунок 2.3(б)), демонстрирует 
одноосную анизотропию с осью легкого намагничивания в направлении, в котором слу-
чайно ориентируется вектор намагниченности при напылении пленки. Данный результат 
характерен при анизотропии, наведенной намагниченностью (M-наведенная анизотро-
пия), а не полем [164]. Приложение поля приводит к тому, что локальные векторы намаг-
ниченности ориентируются в направлении поля, в результате чего уменьшается их дис-
персия, что наглядно представлено на Рисунке 2.3 (а). 
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Для объяснения формирования одноосной анизотропии в тонких пленках предпола-
гают два возможных механизма: упорядочение пар атомов и деформационно-магнито-
стрикционный механизм. Теория упорядочения пар хорошо описывает эксперименталь-
ные результаты массивных образцов сплава Ni-Fe (с содержанием никеля порядка 80%) 
[165–168], магнитострикция которого близка к нулю, что минимизирует влияние дефор-
маций в формировании одноосной анизотропии. В случае исследуемых пленок сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B99 наиболее вероятным 
представляется деформационно-магнитострикционный механизм формирования одноос-
ной анизотропии. Во-первых, константа магнитострикции данных сплавов в исходном со-
стоянии составляет порядка 20 ∙ 10-6 [169, 170]. Во-вторых, материал подложки и условия 
получения могут оказывать существенное влияние на магнитные свойства тонких пленок, 
включая анизотропию [64, 171, 172]. Зависимость наведенной одноосной анизотропии от 
толщины пленок и температуры термообработки будет обсуждаться далее в Главе 5. 
 
2.1.3 Влияние материала подложки на коэрцитивную силу тонких пленок 
Тонкие пленки сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 осаждались на два вида подложек: 
покровные стекла фирмы Wilmad LabGlass и монокристаллический кремний с предвари-
тельно нанесенным слоем оксида кремния (Si(100)/SiO2). Важным параметром поверхно-
сти подложки, который оказывает влияние на свойства осаждаемого материала, является 
ее шероховатость (Rrms), которая определяется как среднеквадратическое отклонение вы-
соты профиля относительно средней линии в пределах определенной длины. При этом 
также приобретает значение период неоднородностей профиля поверхности, наблюдае-
мых на поверхности подложки. На Рисунке 2.4 представлены изображения поверхности 
стеклянной подложки и подложки из монокристаллического кремния размером 2×2 мкм, 
полученные с помощью атомно-силового микроскопа. Рельеф кремниевых подложек ха-
рактеризуется мелкими и резкими неоднородностями и шероховатостью (Rrms) порядка 
0,1 – 0,5 нм. На поверхности стекла неровности крупнее, но при этом рельеф изменяется 
более плавно и на больших масштабах. Шероховатость стеклянных подложек составляет 




Рисунок 2.4 – Изображение поверхности подложек из покровного стекла (а) и Si(100)/SiO2 
(б), полученные с помощью атомно-силового микроскопа. Поверхность Si(100)/SiO2 при-
ведена из [173] 
Наиболее чувствительным к состоянию поверхности подложки и доступным для ана-
лиза параметром является коэрцитивная сила. На Рисунке 2.5 представлены зависимости 
коэрцитивной силы от толщины пленок, осажденных на разные подложки. Небольшое 
различие значений коэрцитивной силы наблюдается в области толщин 10-70 нм, где пред-
полагается, что пленка повторяет рельеф подложки. Это хорошо видно из Рисунка 2.6, на 
котором представлено изображение, полученное с помощью атомно-силового микро-
скопа, для пленок толщиной 10 и 200 нм. Поверхность пленки толщиной 10 нм характе-
ризуется волнообразным рельефом с крупными неровностями, что напоминает поверх-
ность стеклянной подложки. При толщине пленок больше 100 нм значения HC совпадают. 
 
Рисунок 2.5 – Зависимость коэрцитивной силы от толщины тонких пленок сплава 




Рисунок 2.6 – АСМ-изображение пленок толщиной 10 (а) и 200 нм (б) в состоянии после 
получения, напыленных на стеклянную подложку 
В целом, можно заключить, что выбор подложки не оказывает существенного влия-
ния на коэрцитивную силу исследуемых пленок. В дальнейшем в работе будут представ-
лены результаты, полученные преимущественно для образцов, осажденных на подложки 
из покровного стекла. 
 
2.2 Аттестация структурного состояния тонких пленок 
Под структурным состоянием тонких пленок будем понимать их строение с точки 
зрения присутствия или отсутствия дальнего порядка в расположении атомов вещества, 
фазовый состав, размер отдельных кристаллических зерен, а также морфологию поверх-
ности материала.  
 
2.2.1 Методы рентгеноструктурного анализа 
Рентгеноструктурные исследования были проведены для пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 на подложке из кремния и сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 на под-
ложке из покровного стекла.  
Стандартный рентгеноструктурный анализ пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 был выполнен с помощью рентгеновского дифрактометра 
PHILIPS X’PERT PRO с Cu-Kα источником излучения (λ = 1,5418 Å). Данные были полу-
чены при комнатной температуре в диапазоне углов 2Θ от 35 до 70° с шагом 0,026°. Для 
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постоянной области освещения образца использовалась антирассеивающая щель с фик-
сированным отклонением. 
Рентгеноструктурный анализ при варьировании температуры проводился для пленок 
толщиной 100, 150 и 200 нм сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 с помощью рентгеновского 
дифрактометра Bruker D8 Advance Vantec с Cu-Kα источником излучения (λ = 1,5418 Å), 
оборудованного детектором Vantec-1 PSD и высокотемпературной печкой Anton Paar 
HTK2000. Образец помещался на нагреваемую платиновую пластину. Измерения прово-
дились в диапазоне углов 2Θ от 35 до 66° и при температурах от 450 до 650 °С с ша-
гом 5 °С для пленок толщиной 100 и 200 нм и от 30 до 710 °С с шагом 10 °С для пленки 
толщиной 150 нм. Скорость нагрева составляла 0,33 °С/с, время измерения дифракто-
граммы при каждой температуре – 18 минут. Анализ фазового состава исследуемой 
пленки был выполнен с использованием программы PANalytical X’Pert High Score, иден-
тифицирующей индексы Миллера для всех наблюдаемых максимумов. 
Оценка текстуры пленки толщиной 200 нм сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, 
отожженной при температуре 580 °С в течение 1 часа, была проведена с помощью рент-
геновского дифрактометра Bruker D8 Discover с хромовым источником излучения 
(λ = 2,2911 Å). Образец монтировался в эйлерову рамку с автоматическим управлением 
вдоль X-Y-Z направлений (Рисунок 2.7). Полюсные фигуры были построены для углов 
около 69° и 107°, соответствующих ориентациям фазы ОЦК-Fe (110) и (200). Угол φ в 
плоскости образца менялся в интервале 0 – 360° с шагом 5°, угол ψ вдоль Эйлеровой 
рамки изменялся от 0 до 75° с шагом также 5°, в итоге давая 693 возможные ориентации 
положения образца. 
Образцы пленок толщиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 были исследованы с по-
мощью рентгеновского дифрактометра Bruker D8 Discover с излучением Cu-Kα 
(λ = 1,542 Å) с графитовым монохроматором на дифрагированном луче. Измерения про-
водились в диапазоне углов 2Θ от 10 до 125° при комнатной температуре. Обработка вы-





Рисунок 2.7 – Измерение текстуры пленки: эйлерова дуга, в которую помещается образец 
(а), построение полюсных фигур для заданных углов 2Θ (б) и дискретном изменении уг-
лов φ и ψ (в) 
Размер кристаллитов определялся из рентгеновских спектров по уширению пика на 




      (2.1) 
где λ – длина волны рентгеновского излучения, 𝛽ℎ𝑘𝑙 – уширение пика на середине высоты, 
Θ – угол дифракции. Положение и уширение пика были определены в программе FullProf 
путем аппроксимации рентгеновского спектра функцией одного пика.  
 
2.2.2 Методы атомно-силовой и магнитосиловой микроскопии 
Топография поверхности пенок была исследована с помощью атомно-силового мик-
роскопа Bruker Multimode 8 в полуконтактном режиме с использованием кремниевого 
зонда с радиусом закругления 10 нм и постоянной жесткости 42 Н/м. Атомно-силовая 
микроскопия позволяет получать рельеф поверхности в виде функции 𝑧 = 𝑓(𝑥, 𝑦) и вы-
числять ее статистические характеристики. По изображениям топографии поверхности 




∑ (𝑍𝑖𝑗 − ?̅?)
2
𝑖𝑗 ,    (2.2) 
где 𝑍𝑖𝑗 – значение высоты в точке с координатами (i,j),  ?̅? – средняя высота рельефа, N – 
количество точек в строке сканирования. 
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Изображения магнитного фазового контраста были получены двухпроходным мето-
дом (Рисунок 2.8). В первом проходе сканировалась топография образца. Во втором про-
ходе зонд находился на некотором расстоянии от поверхности и повторял ее рельеф, по-
лученный при первом проходе. В процессе сканирования измерялось взаимодействие 
зонда с поверхностью пленки, формирующее тем самым изображение магнитного кон-
траста. После двух проходов данные магнитного контраста сравнивались с изображением 
топографии поверхности для исключения какого-либо вклада от рельефа в изображение 
магнитного фазового контраста. При магнито-силовой микроскопии использовался зонд 
с CoCr покрытием радиусом 40 нм и постоянной жесткости 5 Н/м. Частота сканирования 
составляла 0,15 Гц.  
 
Рисунок 2.8 – Сканирование образца при двухпроходном методе магнитосиловой микро-
скопии 
 
2.3 Анализ соответствия химического состава пленок и исходного сплава 
Элементный анализ тонких пленок сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 проводился для оценки воспроизводимости хими-
ческого состава мишеней сплавов при получении пленок разной толщины. 
Для анализа химического состава использовался рентгенофлуоресцентный спектро-
метр на полном внешнем отражении Nanohunter (Rigaku). Источниками первичного излу-
чения являются рентгеновские трубки Mo и Cu мощностью 50 Вт. Диапазон регистриру-
емых элементов – от Al до U. 
Определение химического состава пленок сопровождалось рядом эксперименталь-
ных трудностей. Во-первых, как видно из диапазона регистрируемых элементов, прибор 
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не позволяет определять B, входящий в состав сплава. Во-вторых, рентгеновское излуче-
ние проникает на глубину около 500 нм, что значительно больше толщины исследуемых 
образцов пленок. В-третьих, присутствие в подложках кремния и ряда других элементов 
(в случае стеклянных подложек) заметно искажает сигнал от пленки, в составе которой 
также имеется кремний. 
С целью исключить влияние подложки при определении химического состава пленка 
растворялась в смеси HNO3, HCl и H2O. Полученный раствор капался на покровное стекло 
и высушивался, после чего проводилось измерение. Однако в итоге не было достигнуто 
удовлетворительного результата. Также была предпринята попытка определения химиче-
ского состава порошка, полученного из мишени сплава. В данном случае результат 
сильно искажался ввиду «матричных эффектов», влияющих на соотношение между ам-
плитудой сигнала и концентрацией элемента в образце. 
Для минимизации влияния подложки были получены пленки сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 толщиной 500 нм. Результаты анализа пленок тол-
щиной 500 нм, а также 200 нм, представлены в Таблице 2.3. Как было упомянуто ранее, 
метод рентгенофлуоресцентного анализа не позволяет идентифицировать бор. Для более 
корректного сравнения полученных данных состав мишени был пересчитан без учета 
бора. Анализ показал, что в целом химический состав пленки воспроизводится. Увеличе-
ние содержание кремния с уменьшением толщины пленок может быть связано с влиянием 
подложки, содержащей кремний. 
Из Таблицы 2.3 видно, что наилучший результат достигается для пленок толщиной 
500 нм, когда толщина достаточная, чтобы исключить влияние подложки, и при этом не 
превышается максимальное количества вещества, выше которого будут сказываться мат-
ричные эффекты и повышение уровня фона за счет комптоновского рассеяния. 
Экспериментально было установлено, что определение элементного состава пленок 
меньшей толщины не представляется целесообразным. На данный момент можно лишь 
условно полагать, что химический состав пленок соответствует химическому составу ми-






Таблица 2.3 – Элементный анализ тонких пленок и порошка сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,.5B9 толщиной 200 и 500 нм 
Сплав  
ат. % 
Fe Si W Cu B 
Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 
Мишень 73,5 13,5 3 1 9 
Мишень без 
бора 
81,1 14,5 3,3 1,1 – 
Порошок 95,6 2,8 1,2 0,4 – 
500 нм 81,9 14,5 3,1 0,5 – 
200 нм 66,7 30,5 2,3 0,5 – 
  Fe Si Nb Cu B 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
Мишень 73,5 13,5 3 1 9 
Мишень без 
бора 
81,1 14,5 3,3 1,1 
– 
Порошок 96,4 1,8 1,4 0,3 – 
500 нм 83,7 12,3 3,3 0,6 – 
200 нм 81,3 14,1 4,1 0,6 – 
 
 
2.4 Методы исследования магнитных свойств тонких пленок 
Магнитные измерения тонких пленок в ходе исследования проводились с помощью 
следующих установок: магнитоизмерительной системы MPMS XL7 EC (Quantum Design) 
с первичным преобразователем на основе СКВИДа, вибрационного магнитометра 
LakeShore 7407, магнитооптического микроскопа на основе эффекта Керра (Evico 
magnetics GmbH).  
Магнитоизмерительная система MPMS XL7 EC использовалась для измерения тем-
пературных зависимостей намагниченности в области температур от 2 до 300 К и с при-
менением нагревателя Sample Space Oven – от 300 до 700 К (шаг – 2 К, Н = 1000 Э).  По-
левые зависимости намагниченности измерялись в полях до 50 кЭ при температурах 5 и 
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300 К. Чувствительность при измерениях магнитного момента не хуже 10-8 Гс∙см3. Пре-
делы допускаемой абсолютной погрешности измерения температуры образца ± 0,5 %. 
Пределы допускаемой относительной погрешности установки напряженности магнит-
ного поля ±1,0 %. Погрешность измерений абсолютной величины магнитного момента не 
более 3 %.  
При исследовании магнитных свойств тонких пленок необходимо учитывать влияние 
подложки. На Рисунке 2.9 представлены полевые зависимости магнитного момента стек-
лянной подложки, измеренные при температурах 5 и 300 К. Сигнал от подложки вычи-
тался из сигнала исследуемых пленок. Значение намагниченности впоследствии вычис-
лялось путем деления магнитного момента пленки на ее объем. Для вычисления объема 
площадь образцов пленок размером примерно 4×5 мм была измерена с помощью микро-
скопа со столиком с микрометрическими винтами. 
 
Рисунок 2.9 – Полевые зависимости магнитного момента стеклянной подложки при тем-
пературах 5 и 300 К 
Гистерезисные свойства были исследованы с помощью вибрационного магнитометра 
Lake Shore 7407. Измерения были выполнены при комнатной температуре в диапазоне 
полей ±1000 Э. Чувствительность установки при измерении магнитного момента состав-
ляет 10-6 Гс·см3. Петли гистерезиса были измерены вдоль оси легкого намагничивания и 
перпендикулярно к ней в плоскости пленки. 
Доменная структура тонких пленок была исследована методом магнитооптической 
микроскопии на основе эффекта Керра. Данный магнитооптический микроскоп позволяет 
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получать изображения доменной структуры пленок в обзорном режиме, когда сигнал по-
лучается с области пленки размерами от 8×8 мм до 30×30 мм, и с использованием объек-
тивов с 20- и 50-кратным увеличениями. При использовании объективов источником 
света является система светодиодов, позволяющая исследовать образцы в геометрии про-
дольного, поперечного и полярного эффектов Керра.   
 С помощью магнитооптического микроскопа также были измерены петли гистере-
зиса. С помощью микроскопа можно для каждой точки петли гистерезиса получать изоб-
ражение соответствующей доменной структуры, что дает дополнительную информацию 
о процессах перемагничивания в пленках. При измерении петель гистерезиса соотноше-




3 ВЛИЯНИЕ ТОЛЩИНЫ ПЛЕНОК СПЛАВОВ Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, 
NbMo) НА ИХ МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА  
 
Магнитные свойства тонких пленок сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B, где в роли M высту-
пают атомы переходных металлов, заметно отличаются от свойств сплава в виде нано-
кристаллических лент, которые широко известны своими магнитомягкими свойствами 
[6, 174]. В первую очередь, толщина оказывает влияние на структурное состояние сплава 
[146, 150], что, как следствие, сказывается на их магнитных характеристиках и происхо-
дящих в них процессах перемагничивания. Во-вторых, наличие подложки, на которую 
осаждается пленка, повышает роль поверхностей и приводит к формированию напряже-
ний в пленках, что также сказывается на магнитных свойствах [70]. В данной главе рас-
сматриваются зависимости намагниченности насыщения и коэрцитивной силы от тол-
щины пленок сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 
и объясняются возможные причины, обуславливающие характер представленных зависи-
мостей. 
 
3.1 Влияние толщины на намагниченность насыщения тонких пленок 
сплава Fe72.5Nb1.5Mo2Cu1.1Si14.2B8.7 
На Рисунке 3.1 представлена зависимость намагниченности насыщения от толщины 
пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 после получения. Исследуемые пленки нахо-
дятся в рентгеноаморфном состоянии согласно результатам рентгеноструктурного иссле-
дования, подробно изложенного в Главе 4.  Резкое снижение намагниченности насыще-
ния наблюдается при толщине меньше 150 нм, в то время как при бóльших толщинах 
можно считать, что величина намагниченности достигает насыщения и не зависит от тол-
щины. Следует отметить, что значение намагниченности насыщения пленок толщиной 
больше 200 нм находится в хорошем соответствии со значением намагниченности насы-
щения для быстрозакаленной аморфной ленты толщиной 20 мкм сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9. 
Исследования зависимости намагниченности насыщения от толщины пленок сплава 
Fe20Ni80, проведенные в работах Криттендена (E. Crittenden) и Хоффмана 
(R. Hoffman) [26], Дриго (A. Drigo) [175] и Сивэй (M. Seavey), Танненволда 
(P. Tannenwald) [80], показали, что величина спонтанной намагниченности снижалась с 
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уменьшением толщины пленок. Результаты теоретических расчетов, выполненные в со-
ответствии с теориями Валенты (L. Valenta) [81, 82] и Клейна (M. Klein), Смита 
(R. Smith) [25], не согласовывались с экспериментальными данными. Согласно теорети-
ческим расчетам уменьшение намагниченности приходится на толщины до 1 нм. Однако 
экспериментально уменьшение намагниченности наблюдалось уже при толщинах 
меньше 100 нм и объяснялось поверхностным окислением.   
 
Рисунок 3.1 – Намагниченность насыщения (MS) пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 в зависимости от толщины. Пунктиром показана величина 
намагниченности насыщения для аморфной ленты сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
В исследуемых пленках естественное окисление поверхностного слоя пленки также 
представляется наиболее вероятной причиной уменьшения намагниченности насыщения. 
Исследование С. Ченакина методом рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии по-
казали, что поверхность сплава Fe-Nb-Cu-Si-B может быть покрыта соединениями FeOx, 
Fe2O3, FeOOH, SiOx, SiO2, γ-Fe2O3 [176], не являющимися ферромагнитными. 
Исходя из предположения, что наблюдаемое уменьшение намагниченности пленки 
обусловлено наличием естественного окисленного слоя, который не вносит вклад в сум-
марную намагниченность, зависимость намагниченности насыщения от толщины, пред-






,     (3.1) 
где 𝑀𝑠(𝐿) – экспериментально полученное значение намагниченности насыщения для 
пленки толщиной 𝐿, 𝑀𝑠
𝑏𝑢𝑙𝑘 – максимальное значение намагниченности насыщения, изме-
ренное на пленке толщиной 1 мкм, 𝑙𝑜𝑥 – толщина окисленного слоя, которая является под-
гоночным параметром в ходе аппроксимации зависимости. Результат описания экспери-
ментальных данных формулой (3.1) представлен на Рисунке 3.1 сплошной линией. Полу-
ченное при аппроксимации значение толщины окисленного слоя 𝑙𝑜𝑥 составило 4,5 нм. В 
работе [158] толщина окисленного слоя пленок аналогичного сплава была оценена в 3 нм. 
Для пленки толщиной 10 нм оксидный слой составляет практически половину всей 
пленки, что объясняет почти вдвое меньшее значение намагниченности насыщения по 
сравнению со значением для пленки толщиной 1 мкм. Начиная с толщины порядка 100 – 
150 нм, вклад оксидного слоя становится незначительным, и зависимости намагниченно-
сти насыщения от толщины пленки не наблюдается. 
Можно предположить, что особенности роста пленок, связанные с формированием 
островковой структуры, оказывают влияние на величину намагниченности. Намагничен-
ность насыщения исследуемых пленок рассчитывается как магнитный момент пленки, 
деленный на ее объем. При этом предполагается однородность по всему объему и не учи-
тывается свободный объем [177], наличие которого характерно для аморфных сплавов. В 
тонких пленках количество свободного объема тем больше, чем меньше толщина слоя 
материала [178, 179]. Таким образом вычисленная величина объема будет завышенной, а 
значит, величина намагниченности заниженной. Факт первоначального формирования 
островков, размер которых зависит от температуры осаждения, давления в камере и при-
ложенного напряжения, на первых этапах роста при магнетронном или высокочастотном 
напылениях показан в работах [73, 75, 76]. Однако, до конца не ясно, до какой толщины 
можно говорить об островковой структуре пленок. Основываясь на работе [180], где для 
многослойной пленки Tb(1,5 нм)/Ti, приготовленной высокочастотным напылением, 
представлено изображение поперечного сечения, полученное с помощью высокоразреша-
ющего просвечивающего электронного микроскопа, можно сделать вывод, что уже при 
толщине 2 нм пленку можно рассматривать как сплошную.  Это означает, что уменьше-
ние намагниченности исследуемых пленок с уменьшением их толщины от 1 мкм до 10 нм 
не может быть объяснено островковой структурой.  
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Тем не менее существуют некоторые особенности структуры самых тонких пленок, 
которые влияют на процессы перемагничивания в них. На Рисунке 3.2 представлены 
изображения доменной структуры пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 10 
и 200 нм.  
 
Рисунок 3.2 – Изображение доменной структуры пленок Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 тол-
щиной 10 (а) и 200 нм (б) после получения в состоянии насыщения (слева) и в размагни-
ченном состоянии (справа). Магнитное поле направлено вдоль оси легкого намагничива-
ния образцов 
Перемагничивание пленки толщиной 10 нм происходит некоторыми областями по 
всему объему пленки. В то время как перемагничивание пленки 200 нм начинается с за-
рождения доменов обратной намагниченности на краях образца, которые прорастают че-
рез образец, и заканчивается смещением доменных стенок. Наличие мелкой доменной 
структуры для 200 нм пленки связано с дефектами поверхности пленки в виде царапин, 
выступающих в качестве зародышей для образования доменов обратной намагниченно-
сти. Для пленки толщиной 10 нм наблюдаемый вид доменной структуры может быть свя-
зан с достаточно большими напряжениями в исходной пленке. 
Следует отметить, что в эксперименте не всегда наблюдается уменьшение намагни-
ченности с толщиной. В частности, в работе [150] для пленок сплава Fe84Zr3,5Nb3,5B8Cu1 
было показано, что намагниченность насыщения увеличивается с уменьшением толщины 
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пленки, приближаясь к величине намагниченности для чистого ОЦК-Fe (84 ат. %). Уве-
личение намагниченности может свидетельствовать о наличии кристаллической фазы в 
исходных пленках или разной степени распыления элементов сплава, сказывающейся с 
уменьшением толщины пленки.  
 
3.2 Влияние толщины на коэрцитивную силу тонких пленок сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 
Коэрцитивная сила является одной из наиболее важных характеристик магнитомяг-
кого материала, значение которой при различных внешних условиях и параметрах об-
разца во многом определяет возможности технического приложения. Основным факто-
ром, влияющим на величину коэрцитивной силы, является структурное состояние объ-
екта исследования. В случае тонких пленок, помимо их структурного состояния, следует 
учитывать влияние интерфейса, зависящее от материала подложки, и шероховатость по-
верхности пленки.   
На Рисунке 3.3 представлены зависимости коэрцитивной силы от толщины пленок 
сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 в состоянии 
после получения. С уменьшением толщины пленки коэрцитивная сила возрастает до не-
которого значения при критической толщине, после чего резко уменьшается. Похожие 
зависимости неоднократно наблюдались для однослойных и многослойных тонких пле-
нок достаточно большого ряда магнитных материалов [150, 181–183]. На основании этого 
можно утверждать, что полученные зависимости являются особенностью тонкопленоч-
ного состояния и сопутствующих ему явлений. 
Величина коэрцитивной силы пленок сплава с NbMo практически в два раза превы-
шает значения HC для соответствующих толщин пленок сплавов с Nb и W. Для пленок в 
исходном состоянии затруднительно говорить о влиянии состава на коэрцитивную силу. 
Обсуждая данный факт, следует отметить большое влияние условий получения пленок на 
их свойства, в частности, заметную чувствительность величины коэрцитивной силы к раз-
личным характеристикам напыления, таким как прикладываемое напряжение, давление 
среды, температура подложки и т.д. [22, 57, 147, 151, 164, 184]. В Главе 2 было сказано, 
что размер мишени сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 составлял 50 мм, сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 – 30 мм. В результате этого для реализации про-
цесса напыления к мишеням меньшего размера прикладывалось большее напряжение. 
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Скорость осаждения в итоге составила 5,3 ± 0,2 нм/мин для сплавов с Nb и W и 
3,4 ± 0,4 нм/мин для сплава с NbMo. Увеличение скорости осаждения приводит к форми-
рованию большего количества мелких островков, в следствие чего более однородная и 
непрерывная пленка образуется быстрее [164]. При меньшей скорости осаждения полу-
чение пленки заданной толщины требует больше времени, и возрастает вероятность об-
разования структурно упорядоченных областей. 
 
Рисунок 3.3 – Зависимость коэрцитивной силы пленок сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 в состоянии после по-
лучения  
 Влияние условий напыления может наиболее наглядно просматриваться на Ри-
сунке 3.4, где обобщены значения коэрцитивной силы пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 разных серий напыления. Видно, что даже для одного сплава 
примерно при одинаковых условиях получения возникает разброс в значениях коэрци-
тивной силы от одной серии напыления к другой. Однако сохраняется общая тенденция 
увеличения HC с уменьшением толщины до некоторого значения, после которого коэрци-




Рисунок 3.4 – Зависимость коэрцитивной силы пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
от толщины для разных серий напыления 
К основным подходам описания представленных зависимостей коэрцитивной силы от 
толщины относятся смена типа доменных стенок, объясняющая наличие пика на кривой 
при некоторой критической толщине [185], и влияние пространственного изменения тол-
щины, характеризуемого шероховатостью, вклад от которой возрастает с уменьшением 
толщины пленки [186, 187]. 
 
3.2.1 Анализ зависимости коэрцитивной силы от толщины пленки с учетом 
смены типа доменных стенок 
C уменьшением толщины пленки поля рассеяния, связанные с образованием домен-
ной стенки блоховского типа, растут. Это затрудняет образование доменных стенок и в 
целом увеличивает плотность энергии доменной стенки Блоха, что ведет к росту коэрци-
тивной силы. При некотором значении толщины значение плотности энергии доменной 
стенки Блоха становится равным энергии доменной стенки неелевского типа, что приво-
дит к изменению типа доменной структуры образца и иным значениям коэрцитивной 
силы. 
Аппроксимируя 180-градусную доменную стенку пленки эллипсоидом для аналити-
ческого подсчета значения энергии полей рассеяния, можно выполнить оценку критиче-
ской толщины смены типа доменной стенки материала. Из литературы известно, что в 
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таком случае энергия доменной стенки Блоха будет включать в себя три вклада: энергия 












,     (3.2) 
где A – параметр обменного взаимодействия, δ – ширина доменной стенки, K – константа 
анизотропии, MS – спонтанная намагниченность, L – толщина пленки. 
Для доменной стенки Нееля энергия будет содержать неизменные по виду вклады 
от энергии анизотропии и обменного взаимодействия, но из-за смены конфигурации маг-











.     (3.3) 
Дифференцируя Формулы 3.2 и 3.3 по ширине доменной стенки и решая полученные 
уравнения графически (Рисунок 3.5), используя выражения 3.4 и 3.5, являющиеся резуль-
татом дифференцирования, соответственно для доменных стенок Блоха и доменных сте-
нок Нееля, можно определить ширину доменной стенки, соответствующую минимальной 




















.       (3.5) 
Для оценки ширины доменной стенки были использованы экспериментально полученные 
из температурной зависимости намагниченности с помощью закона Блоха (Рисунок 3.6) 
значения A ≈ 1,2·10-6 эрг/см и MS ≈ 970 Гс для сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 и 
A ≈ 0,5·10-6 эрг/см и MS ≈ 943 Гс для сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, а также характерное зна-
чение эффективной константы магнитной анизотропии K ≈ 1000 эрг/см3 сплава Finemet. 
Разница в значениях параметров обменного взаимодействия двух сплавов косвенно под-
тверждает высказанное ранее предположение о наличии в пленках сплава с NbMo кри-
сталлической фазы для объяснения различий в величине коэрцитивной силы на Ри-
сунке 3.3. Как будет показано в Главе 4, в пленках сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 в 
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исходном состоянии возможно наличие структурно упорядоченных областей. Размер дан-
ных областей, определенный из результатов рентгеноструктурных исследований, состав-
ляет порядка 2 нм, а параметр решетки a = 2,87 Å. Для сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 – около 
1 нм, а параметр решетки – a = 2,93 Å. Известно, что параметр обменного взаимодействия 
обратно пропорционально связан с параметром решетки, откуда следует, что эксперимен-
тальные результаты качественно согласуются друг с другом. 
 
 
Рисунок 3.5 – Графический поиск значения ширины для доменной стенки Блоха (а) и до-
менной стенки Нееля (б), соответствующих минимуму энергии, для пленок разной тол-
щины, согласно выражениям 3.4 и 3.5 
При больших толщинах пленки, значительно превышающих толщину доменной 
стенки, магнитостатический вклад стремится к нулю, и им можно пренебречь. При этом 
плотность энергии доменной стенки Блоха стремится к своему минимальному значению. 
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С уменьшением толщины плотность энергии блоховской доменной стенки резко возрас-
тает, а ширина доменной стенки уменьшается. При этом дальнейшее ее существование 
оказывается энергетически невыгодным вследствие возрастания вклада магнитостатиче-
ской энергии. Происходит изменение направления вращения вектора намагниченности в 
доменной стенке, и стенка становится неелевской. Ширина неелевской доменной стенки, 
как правило, больше толщины пленки. Смена типа доменных стенок происходит, когда 
ширина доменной стенки становится сопоставимой с толщиной пленки. 
Результаты оценки критической толщины, при которой происходит смена типа до-
менных стенок, приведены на Рисунке 3.7 для пленок сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
и Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9. Критическая толщина соответствует пересечению зависимостей 
плотности энергии доменных стенок блоховского и неелевского типа в зависимости от 
толщины пленки и определенных величин параметра обменного взаимодействия и намаг-
ниченности насыщения. Из рисунка видно, что переход осуществляется при толщинах 
около 20 и 12 нм для сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 и Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, соответ-
ственно. Для данных толщин должен наблюдаться пик на зависимости коэрцитивной 
силы от толщины. 
 
Рисунок 3.6 – Температурные зависимости намагниченности для пленок толщиной 200 
нм сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 и Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9. Для определения параметра 
обменного взаимодействия участки кривых были описаны законом Блоха M = MS(1-BT3/2) 
На Рисунке 3.3 видно, что теоретическое значение критической толщины для пленок 
сплава с NbMo достаточно хорошо согласуется с экспериментом, где пик коэрцитивной 
силы приходится на толщины около 25 – 30 нм. Отсутствие ярко выраженного пика на 
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зависимости HC от толщины для пленки сплава с Nb может быть связано с тем, что вы-
численное значение критической толщины соответствует самой тонкой пенке из исследу-
емого диапазона толщин, а отсутствие экспериментальных точек для пленок толщиной 
меньше 10 нм не позволяет идентифицировать его наличие. 
Строго говоря, резкой смены типов доменных стенок не происходит. Вместо этого 
имеется область толщин, для которых существуют доменные стенки с поперечными свя-
зями [188]. В данной работе на пленке сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 30 нм, 
для которой предполагается смена типа доменных стенок, методом магнитооптической 
Керр-микроскопии не удалось наблюдать доменные стенки с поперечными связями. Как 
показано в [185], период поперечных связей коррелирует с полем анизотропии: чем 
больше поле анизотропии, тем меньше их период и возможность наблюдения. Пленки 
исследуемых сплавов в исходном состоянии демонстрируют наличие наведенной одно-
осной анизотропии с полем анизотропии порядка 10 – 20 Э. Можно предположить, что 
наведенная анизотропия не позволяет различить поперечные связи, если они имеют место 
быть.  
 
Рисунок 3.7 – Зависимость плотности энергии доменной стенки Нееля (пунктирные ли-
нии) и доменной стенки Блоха (сплошные линии) от толщины пленки с использованием 
параметров, определенных для сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 и Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
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3.2.2 Влияние шероховатости на зависимость коэрцитивной силы от тол-
щины пленок 
При перемагничивании смещением доменных стенок шероховатость поверхности за-
трудняет их движение. Это можно понять, представив, что на доменную стенку со сто-
роны поля действует сила, связанная с ее площадью и, как следствие, толщиной пленки. 
При пространственном изменении толщины пленки площадь стенки будет меняться, при-
водя к флуктуациям силы, действующей на нее. Рассматривая зависимость плотности 
энергии доменной стенки Блоха при вариации толщины и учитывая ее вклад в коэрцитив-
ную силу, было получено выражение, описывающее зависимость коэрцитивной силы от 
толщины, обусловленную шероховатостью [186] 







,     (3.6) 
где dL/dx – есть изменение толщины пленки по образцу вдоль одного из линейных разме-
ров. Вследствие шероховатости поверхности пленки коэрцитивная сила пропорцио-
нальна L-4/3. 
Зависимости на Рисунке 3.3 были аппроксимированы выражением 3.6, где показатель 
степени толщины пленки выступал в качестве подгоночного параметра. Поскольку шеро-
ховатость пленок в исходном состоянии равна 0,3 – 0,5 нм и слабо зависит от толщины 
пленки и состава, член dL/dx был определен из изображений профиля поверхности одной 
из пленок, полученного методом атомно-силовой микроскопии, как показано на Рисунке 
3.8. В шести местах на АСМ-изображении поверхности пленки были извлечены профили 
поверхности, после чего данные были дифференцированы. Среднее значение dL/dx, опре-
деленное на основании шести измерений, составило порядка 0,015. 
Результат аппроксимации выражением 3.6 представлен на Рисунках 3.3 и 3.9 
сплошными линиями. Показатели степени, варьируемые в ходе аппроксимации, 
составили 1,34, 1,3 и 1,26 для пленок сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9, соответственно. Полученные показатели сте-
пени прекрасно согласуются с зависимостью L-4/3 (4/3 = 1,33) в диапазоне толщин от 70 
до 200 нм (Рисунок 3.9). На основании этого можно сделать вывод, что в данном диапа-
зоне толщин перемагничивание происходит путем смещения доменных стенок блохов-
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ского типа. При толщинах 30 – 70 нм, вероятно, существует переходная область с домен-
ными стенками с поперечными связами, а перемагничивание пленок меньших толщин 
происходит смешением доменных стенок Нееля. 
 
Рисунок 3.8 – Полученное с помощью атомно-силового микроскопа изображение 
поверхности пленки сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 45 нм в исходном 
состоянии (а) и профиль повехности пленки (б) 
 
Рисунок 3.9 – Зависимость коэрцитивной силы от толщины пленок сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9. Сплошные линии – 
аппроксимация выражением 3.6 
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На Рисунке 3.9 следует отметить, что разница в значениях коэрцитивной силы для 
исследуемых сплавов уменьшается с увеличением толщины пленок. Причиной таких за-
висимостей может быть шероховатость, вклад от которой становится наиболее суще-




ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 3 
В данной главе были представлены экспериментальные результаты исследования 
влияния толщины на намагниченность насыщения и коэрцитивную силу тонких пленок 
сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9. 
1. Установлено, что с уменьшением толщины происходит снижение намагниченности 
насыщения при толщинах меньше 150 нм. Показано, что такое снижение может быть объ-
яснено влиянием оксидного поверхностного слоя. При помощи описания зависимости 
намагниченности от толщины выражением (3.1) выполнена оценка толщины оксидного 
слоя, составляющая порядка 4,5 нм. 
2. Наблюдается рост коэрцитивной силы с уменьшением толщины пленки. Для пле-
нок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 в области толщин около 30 нм присутствует мак-
симум на зависимости коэрцитивной силы от толщины. Наличие максимума обуславли-
вается сменой типа доменных стенок при данной толщине пленки, что было показано в 
результате теоретического расчета. Для пленок Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 в 
области тех же толщин наблюдается менее выраженный максимум. 
3. Рост величины коэрцитивной силы с уменьшением толщины может быть связан с 
увеличением вклада от неровностей поверхности, с изменением плотности энергии и 
структуры доменных границ. 
4. Пленки сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 обладают большей величиной коэрци-
тивной силы по сравнению с пленками сплавов Fe73,5M3Cu1Si13,5B9 (M = Nb, W), что пред-





4 СТРУКТУРНАЯ И ФАЗОВАЯ ТРАНСФОРМАЦИЯ ТОНКИХ ПЛЕНОК 
СПЛАВОВ Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, NbMo, W) В РЕЗУЛЬТАТЕ ТЕРМООБРАБОТКИ 
 
Известно, что наилучшие магнитные свойства быстрозакаленных лент сплавов типа 
Fe-M-Cu-Si-B достигаются путем формирования определенного структурного состояния. 
Это состояние возникает в результате термообработки изначально рентгеноаморфных 
лент и представляет собой структуру кристаллических зерен размером 10 – 15 нм, распо-
ложенных в остаточной аморфной матрице [4]. Очевидно, что магнитные свойства тонких 
пленок сплавов этого типа также будут зависеть от особенностей их структурного состо-
яния. Тонкие пленки, получаемые с помощью напыления, в исходном состоянии явля-
ются рентгеноаморфными и содержат большие внутренние напряжения [189, 190]. Под-
вергая их контролируемой термообработке можно влиять на напряжения, регулировать 
размер зерен и объем кристаллической фазы, эффективно воздействуя на магнитные свой-
ства.  
В данной главе представлены результаты исследования влияния условий термообра-
ботки и толщины на структурные превращения в тонких пленках сплавов 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9, где состав варьиро-
вался за счет атомов-ингибиторов, влияющих на развитие процесса кристаллизации.  
 
4.1 Структурное состояние тонких пленок и лент сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
Для сравнения процесса трансформации структурного состояния и магнитных 
свойств при нагреве тонких пленок и быстрозакаленных лент удобно использовать метод 
термомагнитного анализа. На Рисунке 4.1 для пленки толщиной 200 нм представлены 
температурные зависимости намагниченности, измеренные с помощью магнитоизмери-
тельной установки MPMS XL-7, и быстрозакаленной ленты толщиной ~ 20 мкм аналогич-
ного состава из работы [191].  
Качественно термомагнитные кривые пленки и ленты выглядят одинаково, что сви-
детельствует об идентичности происходящих в них процессов кристаллизации. Однако 
видно, что значение температуры Кюри пленки в исходном состоянии после напыления 
практически на 80 °С ниже, чем для быстрозакаленной ленты, и кристаллизация начина-






Рисунок 4.1 – Температурные зависимости намагниченности пленки толщиной 200 нм (а) 
и быстрозакаленной ленты [191] (б) сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9. TCam – температура Кюри 
аморфной матрицы, TX – температура начала кристаллизации 
Итак, температура Кюри в аморфных напыленных пленках оказывается заметно 
ниже, чем в быстрозакаленных лентах. В результате ряда исследований [192, 193] и тео-
ретических моделей формирования пленки [194–196] было показано, что в пленках в 
аморфном состоянии имеется так называемый свободный объем, приводящий к образо-
ванию большего межатомного расстояния. Свободный объем имеет место и в аморфных 
лентах, обуславливая снижение их плотности по сравнению с массивным сплавом на 3-
5 % [196, 197]. Однако, с учетом различия условий получения – ленту получают из рас-
плава закалкой, а пленку путем хаотичного осаждения атомов на подложку, – в силу, к 
примеру, явления структурной наследственности расплав - лента, можно ожидать, что 
плотность пленки будет меньше, чем ленты. Известно [55], что температура Кюри связана 
с параметром обменного взаимодействия соотношением 𝐴 ≈ 𝑘𝐵𝑇𝐶/2𝑎0, где 𝑎0 – параметр 
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решетки. Параметр обмена, в свою очередь связан со средним расстоянием между ато-
мами. Для пленок и лент в рентгеноаморфном состоянии оценивать параметр решетки не 
совсем некорректно. Однако в случае рентгеноаморфного структурного состояния можно 
использовать данные о межплоскостном расстоянии. Для пленки толщиной 200 нм меж-
плоскостное расстояние составляет порядка 2,03 Å, для ленты аналогичного состава – 
около 2,01 Å [198]. Увеличение межплоскостного расстояния в пленках (наряду с очевид-
ным возрастанием роли поверхности в них) должно приводить к ослаблению обмена и, 
как следствие, к флуктуации направлений векторов намагниченности. В результате 
намагниченность пленок с температурой должна спадать при меньших температурах, чем 
для быстрозакаленной ленты, что и наблюдается на эксперименте. 
Снижение температуры начала кристаллизации (TX) пленки по сравнению с лентой 
также весьма значительно. По этому поводу можно высказать несколько общих сообра-
жений. Во-первых, объекты с аморфной структурой обладают повышенной энергией и 
находятся в метастабильном состоянии, при этом в пленках добавляется еще существен-
ный вклад от поверхностной энергии. Во-вторых, известно, что кристаллизация аморф-
ных лент начинается с поверхности [199], в случае пленки, где роль поверхности суще-
ственно возрастает, этот фактор вполне может действовать совместно с объемной кри-
сталлизацией, обеспечиваемой влиянием меди. И, наконец, как будет показано ниже, у 
пленки и ленты разное начальное структурное состояние. В пленке уже в исходном со-
стоянии после напыления имеются определенные области когерентного рассеяния рент-
геновского излучения (предвыделения кристаллической фазы), которые в дальнейшем 
могут влиять на развитие процесса кристаллизации. Снижение TX в пленках в зависимо-
сти от толщины и состава более подробно будет исследовано ниже в Разделе 4.2, сейчас 
же можно использовать полученные данные для выбора температур отжига с целью фор-
мирования нанокристаллического состояния пленок. Видно, что эти температуры должны 
находиться в районе 400 °C. 
На Рисунке 4.2 представлены результаты рентгеноструктурных исследований, прове-
денные для пленки толщиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в состоянии после напы-
ления и после термообработок при температурах 420 и 500 °C в течение 30 минут. Ввиду 
малой толщины пленки, интенсивность рентгеноаморфного гало, проявляющегося на 
спектре пленки в исходном состоянии в области углов 40–50 ° (Рисунок 4.2 (б)), нахо-
дится практически на уровне сигнала от подложки (Рисунок 4.2 (а)). На Рисунке 4.2 (в) из 
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рентгеноаморфного гало наблюдается выделение небольшого пика, интенсивность кото-
рого возрастает с увеличением температуры термообработки (Рисунок 4.2 (г)). Обработка 
представленных спектров позволила вычесть вклад подложки и определить размер зерен 
кристаллической фазы, формирующейся в результате отжига. Анализ размера зерен в 
данном случае и в дальнейшем производился по основному пику (110), соответствую-
щему фазе ОЦК-Fe(Si). Процентное содержание зерен разного размера далее приводится 
только по отношению ко всей кристаллической фазе, состоящей из выделяющихся зерен 
и упомянутых ранее предвыделений, но без учёта аморфной составляющей, так как сиг-
нал от нее находится на уровне сигнала от подложки, и оценить только трансформацию 
«аморфная фаза – кристаллическая фаза» не представлялось возможным. 
Согласно полученным результатам структурное состояние пленки без термообра-
ботки можно характеризовать как рентгеноаморфное. Наблюдаемое гало в основном фор-
мируется областями когерентного рассеяния, размер которых составляет (1,1 ± 0,1) нм. 
Несмотря на то, что данные области сложно считать структурно упорядоченными, в даль-
нейшей работе они будут рассматриваться как сверхмелкие зерна, которые преимуще-
ственно представляют собой «аморфную» матрицу. Параметр решетки этих сверхмелких 
зерен ОЦК-Fe, составляет 2,9(3) Å. Термообработка при температуре 420 °C приводит к 
формированию зерен размером (16 ± 5) нм, то есть нанокристаллов размера, характерного 
для лент данного сплава, однако их объемная доля в кристаллической фазе пленки, не-
смотря на превышение температуры начала кристаллизации на 45 °C, составляет 
лишь 5 %. Основную часть кристаллической фазы (95 %) по-прежнему составляют сверх-
мелкие зерна размером около 1 нм. После термообработки при 500 °C кристаллическая 
фаза полностью состоит из нанокристаллов размером (16 ± 5) нм. Тем не менее, по не-
большому гало в основании пика на Рисунке 4.2 (г) можно судить о наличии в пленках 
остаточной аморфной матрицы.  
Резкое изменение структурного состояния пленок между отжигами при 420 и 500 °C 
не позволяет получить целостного представления о развитии процесса кристаллизации. 
Для того, чтобы более подробно исследовать область температур между 420 и 500 °C, ре-
жим термообработки был изменен и пленки отжигались при температуре 450 °C в течение 
10, 20 и 30 минут. Спектры рентгеноструктурного анализа данных пленок представлены 
на Рисунке 4.3. 
В пленках, которые отжигали при 450 °С кристаллическая фаза также состоит из 
сверхмелких и крупных зерен. Размер первых составляет (1,3 ± 0,4) нм и не меняется в 
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зависимости от времени термообработки. Размер крупных зерен при минимальном вре-
мени отжига составляет (16 ± 6) нм и, несмотря на погрешность, можно видеть тенденцию 
к росту зерен до 20 нм с увеличением длительности отжига до 30 мин. При этом объемная 
доля нанозерен в кристаллической фазе увеличивается с 11 до 22 %.  
Вся совокупность результатов рентгеноструктурного исследования для пленок тол-
щиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в зависимости от времени и температуры термо-
обработки представлена в Таблице 4.1. 
Из Таблицы 4.1 видно, что после 30-минутного отжига объемная доля крупных зерен 
с увеличением температуры термообработки от 420 до 450 °С увеличивается с 5 до 20 – 
22 % соответственно. При этом увеличение длительности выдержки от 10 до 30 мин при 
450 °С приводит к увеличению объемной доли с 11 до 22 % и возрастанию среднего раз-
мера зерен с 16 до 20 нм. Простая оценка показывает, что в последнем случае объемная 
доля крупных зерен увеличивается практически полностью только за счет роста размера 
кристаллитов. Поскольку температура начала кристаллизации данных пленок составляет 
375 °С, а нагрев до 450 °С приводит к возникновению структуры, в которой только 22 % 
занимают новые кристаллиты и увеличение выдержки не вызывает роста их числа, то сле-
дует заключить, что в этой области температур активируется только малая часть возмож-
ных центров кристаллизации. 
Увеличение температуры обработки до 500 °С приводит к формированию структуры, 
кристаллическая фаза которой состоит только из зерен размером 16-20 нм, а сверхмелкие 
зерна уже не выявляются. Однако, несмотря на то, что эта температура более чем на 120° 
превышает температуру начала кристаллизации, в структуре не возникают зерна разме-
ром, превышающим размер тех зерен, что появляются в начале кристаллизации. Таким 
образом нагрев до 500 °С приводит к термической активации уже всех центров кристал-
лизации, а имеющиеся в составе атомы Nb, также, как и в лентах сплава Finemet, эффек-
тивно выполняют роль ингибитора роста зерен. Возможно, свою роль здесь играет и ма-
лая толщина пленки, так как в направлении, перпендикулярном поверхности пленки, 





Рисунок 4.2 – Рентгеновские спектры стеклянной подложки (а) и пленок толщиной 200 
нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в исходном состоянии (б) и после термообработки при 




Рисунок 4.3 – Рентгеновские спектры пленок толщиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
после термообработки при 450 °С в течение 10 (а), 20 (б) и 30 минут (в) 
Параметр решетки крупных зерен после термообработки при 420 и 450 °С близок к 
значению для ОЦК-Fe (а = 2,8664 Å), но несколько меньшие значения свидетельствуют о 
том, что кристаллическая фаза представляет собой преимущественно твердый раствор 
ОЦК-Fe(Si) с содержанием кремния в ОЦК-Fe порядка 4 % (согласно работе [200], вклю-
чающей в себя обобщенные данные зависимости параметра решетки от содержания крем-
ния для монокристаллических, поликристаллических и порошковых образцов FeSi). По-
сле отжига при температуре 500 °С параметр решетки уменьшается, свидетельствуя о 
дальнейшем увеличении содержания Si в ОЦК-Fe до значения около 20 % [201]. 
74 
 
Таблица 4.1. Параметры структурного состояния пленок толщиной 200 нм сплава 





Размер зерен, нм 









1,1 ± 0,1 100 % 2,9(3) 
420 30 
1,1 ± 0,1 







1,3 ± 0,4 






1,3 ± 0,4 






1,3 ± 0,4 





500 30 16 ± 5 100 % 2,852(2) 
 
Итак, на пленках сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 показано наличие в исходном состоянии 
сверхмелких зерен ОЦК-Fe размером около 1 нм, присутствие которых можно считать 
характерным признаком для пленок, получаемых методом ионно-плазменного напыле-
ния. Эти зерна являются центрами кристаллизации, энергия активации которых имеет не-
которое распределение. Кристаллизация пленки начинается с возникновения нанозерен 
твердого раствора ОЦК-Fe - 4 ат. % Si со средним размером около 16 нм и при темпера-
турах ниже 500 °С развивается слабым увеличением их объемной доли и размера за счет 
сверхмелких зерен. С увеличением температуры термообработки скорость процесса кри-
сталлизации существенно возрастает за счет активизации всех имеющихся центров кри-
сталлизации, так что нагрев до 500 °С приводит к формированию структуры полностью 
состоящей из зерен ОЦК-Fe(Si) размером 16 нм с повышенным до 20 ат. % содержа-




4.2 Развитие процесса кристаллизации в тонких пленках сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
В многокомпонентных сплавах семейства Finemet введение Nb преследует цель огра-
ничения роста зерен при кристаллизации и способствует формированию собственно 
нанокристаллической структуры. С помощью вариации элемента-ингибитора можно по-
влиять как на размер зерен, так и на долю кристаллической фазы в окончательной струк-
туре, что повлечет за собой изменение намагниченности насыщения, коэрцитивной силы 
и других магнитных характеристик. В данном разделе представлены результаты исследо-
вания пленок сплавов, в которых элемент-ингибитор варьировали путем добавления Mo 
к Nb или полной заменой ниобия вольфрамом. В Главе 3 такое варьирование ингибитора 
в составе сплава уже показало влияние на структурное состояние пленок через изменение 
коэрцитивной силы, которая является структурно чувствительной характеристикой. 
Также полученные результаты можно сравнить с полученными ранее при изучении нано-
кристаллических лент [6, 7, 116, 118, 124]. 
 
4.2.1 Влияние состава сплава на структуру тонких пленок и ее трансформа-
цию под действием температуры 
Первоначальные данные о структурном состоянии тонких пленок могут быть полу-
чены с помощью термомагнитного анализа. Температурные зависимости намагниченно-
сти пленок исследуемых сплавов толщиной 200 нм, представлены на Рисунке 4.4. Данные 
кривые позволяют наблюдать процесс возникновения новой магнитной фазы во время 
перехода из аморфного состояния в нанокристаллическое. Для сравнения приведена 
также температурная зависимость намагниченности, измеренная для аморфной ленты 
сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7. Из рисунка видно, что также как было показано выше, 
температура Кюри данных пленок в аморфном состоянии ниже, а кристаллизация начи-
нается значительно раньше, чем для лент аналогичных составов. Кроме того, можно сде-
лать еще несколько заключений. Во-первых, величина температуры Кюри исходных пле-
нок исследуемых сплавов изменяется при вариации состава за счет элемента-ингибитора 
как Tc(Nb)>Tc(W)>Tc(NbMo). Во-вторых, при температурах, когда аморфная фаза пленок 
уже становится парамагнитной, наблюдается ненулевое значение намагниченности, 
наибольшее для пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, что хорошо видно на врезке 
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Рисунка 4.4. В-третьих, температура Кюри аморфной фазы исследуемых пленок демон-
стрирует уменьшение при увеличении ферромагнитного сигнала в области температур, 
где аморфная фаза становится парамагнитной. Особенно наглядно это проявляется для 
двух пленок с NbMo одного и того же состава, но разных серий напыления (см. вставку). 
По-видимому, из-за небольшого различия условий получения, фиксируется разный по ве-
личине сигнал, чему сопутствует соответствующее изменение в значении температуры 
Кюри аморфной фазы.  
 
Рисунок 4.4 – Температурные зависимости намагниченности пленок толщиной 200 нм 
сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 (двух серий напыления), Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 
Fe73,5W3Cu1Si13,5B9и быстрозакаленной ленты сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
Ферромагнитный сигнал при температурах больше ТС аморфной фазы, но меньших 
температуры начала кристаллизации, может свидетельствовать о наличии в пленках в со-
стоянии после получения сверхмелких кристаллитов с более высокой ТС, чем у аморфной 
фазы. При этом очевидно, что чем больше сигнал, тем больше объем кристаллической 
фазы. Так же, как и в пленках с ниобием, рентгеноструктурное исследование пленок 
сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 показывает наличие областей когерентного рассеяния 
(или сверхмелких зерен) размером порядка 2 нм. Возникающие на этой стадии кристал-
литы вызывают перераспределение элементов внутри сплава, что приводит к изменению 
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химического состава аморфной фазы, и, в свою очередь, ведет к изменению ее магнитных 
характеристик, таких как параметр обменного взаимодействия, температура Кюри, и, ве-
роятно, намагниченность насыщения. Полагая, что кристаллиты включают в свой состав 
преимущественно атомы Fe и Si, можно предположить, что возможной причиной указан-
ных изменений TC является относительное уменьшение содержания атомов Fe и увеличе-
ние содержания немагнитных атомов в аморфной фазе, в частности B и Nb (Mo, W). Пер-
вый из них, как известно, является эффективным аморфизатором, а второй препятствует 
росту зародышей кристаллической фазы. Таким образом, наряду с уменьшением ТС сле-
дует ожидать стабилизации аморфной фазы пленок и соответствующего возрастания тем-
пературы начала ее кристаллизации. То есть, чем больше образовавшийся объем мелких 
кристаллов при формировании пленки, тем больше наблюдаемое снижение ТС аморфной 
фазы и тем больше ожидаемое увеличение температуры начала кристаллизации. 
В исследованиях, проведенных на лентах сплава Finemet, где Nb частично замещался 
Mo [7, 202], было показано, что увеличение содержания молибдена в составе сплава од-
новременно приводит к уменьшению TC аморфной матрицы и увеличению доли кристал-
лической фазы. 
При температурах выше 380 °С (Рисунок 4.4) намагниченность начинает увеличи-
ваться, свидетельствуя о формировании новой кристаллической фазы. На Рисунке 4.4 
действительно прослеживается тенденция повышения температуры начала кристаллиза-
ции при увеличении ферромагнитного сигнала при температуре выше TC аморфной фазы, 
т.е. как обсуждалось ранее, при большем объеме кристаллической фазы в пленках в ис-
ходном состоянии. Для пленки сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, исходное состояние ко-
торой в большей степени кристаллическое по сравнению с пленками сплавов, содержа-
щих Nb и W, наиболее ярко прослеживается указанный факт: кристаллизация начинается 
при температуре на 20 °C выше, чем для пленок сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и 
Fe73,5W3Cu1Si13,5B9. В итоге, с увеличением объема кристаллической фазы в пленках в ис-
ходном состоянии наблюдается закономерное снижение температуры Кюри аморфной 




Рисунок 4.5 – Температуры Кюри и начала кристаллизации в зависимости от сорта инги-
битора в составе сплава пленок 
 
4.2.2 Кинетика кристаллизации тонких пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
Термомагнитный и рентгеноструктурный анализы пленок показали наличие кристал-
лической фазы в виде очень мелких зерен уже в исходном состоянии сразу после напыле-
ния. Наличие подобных зародышей безусловно должно оказывать влияние на процесс 
кристаллизации при дальнейшем нагреве. Можно было бы ожидать, что наличие зароды-
шей будет облегчать процесс кристаллизации, однако, как было показано выше при варь-
ировании в составе пленок элемента-ингибитора, выявляется противоположная тенден-
ция, чем больше объем зародышей в исходном состоянии, тем позже начинается кристал-
лизация. Учитывая, что объемная доля кристаллов-зародышей невелика, с целью более 
детального изучения процесса кристаллизации на образцах с наибольшим объемом кри-
сталлической фазы в исходном состоянии (с NbMo в качестве ингибитора) было прове-
дено рентгеноструктурное исследование in situ в диапазоне углов дифракции, включаю-
щем ожидаемые кристаллические фазы. При выборе температурного диапазона от 450 до 
650 °С руководствовались стремлением проследить за изменением в структуре зерен пле-
нок от начальных до поздних стадий кристаллизации. При этом приняли во внимание ре-
зультаты по влиянию отжига на пленках с Nb, для которых температура начала кристал-
лизации меньше, чем для пленок с NbMo и для которых 30-минутный отжиг при 450 °С 
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приводил к доле зерен только в 22 %. Исследовали пленки трех толщин – 100, 150 и 
200 нм, напыленных на кремниевую подложку, обладающую большей температурной 
устойчивостью по сравнению со стеклом. 
Рентгенограммы для пленок 100 и 200 нм, полученные в температурном диапазоне от 
450 до 650 °С с шагом 5 °С и средним временем измерения при заданной температуре 
18 мин, представлены на Рисунке 4.6 (а, в). Для обеих пленок с увеличением температуры 
наблюдается увеличение интенсивности пиков в районе углов 43 – 46°, что свидетель-
ствует о развитии процесса кристаллизации и увеличении объема кристаллической фазы. 
Наиболее наглядно это видно на проекциях рентгенограмм на плоскость, на которых ин-
тенсивность пиков связана с цветом (Рисунок 4.6 (б, г)). Обращает на себя внимание тот 
факт, что толщина пленки существенно влияет на протекание кристаллизации. Для 
пленки меньшей толщины пики, свидетельствующие о появлении кристаллической фазы, 
сначала слабо разрешаются на уровне шумов, однако видно, что их высота нарастает рав-
номерно с повышением температуры примерно до 630 °С. Для пленки большей толщины 
уже при 455 °С фиксируется первый пик, и его высота сразу существенно больше, чем 
для тонкой пленки. С увеличением температуры для пленки толщиной 200 нм интенсив-
ность пиков нарастает достаточно быстро и примерно к 500 °С достигает значений, близ-
ких к максимальным. 
Пик в области углов 56°, наблюдаемый для более тонкой пленки 100 нм и отсутству-
ющий для пленки толщиной 200 нм во всем представленном диапазоне температур, соот-
ветствует сигналу от кремниевой подложки, что видно из Таблицы 4.2 и подтверждается 
результатами работы [148]. Кроме этого, на представленных рентгенограммах (Рису-
нок 4.6 (б, г)) вблизи основного пика наблюдается пик меньшей интенсивности. Данный 
пик соответствует сигналу от платиновой подложки, на которую помещается образец. 
Для пленки толщиной 100 нм сигнал от нее слабо заметен ввиду большого некогерент-
ного рассеяния рентгеновского излучения.  
Обработка полученных спектров (Рисунок 4.6) позволяет судить о кинетике измене-
ния среднего размера зерен и параметра решетки с увеличением температуры нагрева.  
Для пленки толщиной 100 нм из-за слабого развития процесса кристаллизации обработка 
спектров из области температур 450 – 480 °С не дает достаточно достоверной информа-
ции о размере зерен (Рисунок 4.7). Начиная с температуры 480 °С, оценка дает размер 
порядка 16 нм, и с дальнейшим увеличением температуры до 650 °С средний размер зе-
рен увеличивается примерно до 21 нм. Для пленки толщиной 200 нм обработка пика, уже 
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хорошо различимого при температуре 455 °С, дает средний размер зерен 22 нм. При по-
следующем увеличении температуры размер зерен возрастает до значений не выше 24 нм 
и в дальнейшем практически не изменяется. 
 
Рисунок 4.6 – Данные рентгеноструктурного анализа с температурой для пленок сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 100 (а, б) и 200 нм (в, г). Слева представлены рент-
генограммы, снятые при температурах от 450 до 650 °С с шагом 5 °С, справа – вид сверху 
на рентгенограммы 
В итоге, при переходе от пленки толщиной 200 нм к пленке 100 нм наблюдается 
уменьшение размера зерен и более медленное развитие процесса кристаллизации. Иссле-
дованию развития процесса кристаллизации в данных объектах посвящено не так много 
работ. Однако, исходя из анализа имеющихся данных для пленок, синтезированных ана-
логичными методами, было получено некоторое представление о происходящих в них 
процессах. В работе [203] для пленок сплава Ni-Mn-Sn, полученных методом магнетрон-
ного распыления, также показано уменьшение зерна с уменьшением толщины. При этом 
с уменьшением толщины наблюдается увеличение внутренних напряжений. Таким обра-
зом, опираясь на полученные результаты и литературные данные, можно предположить, 
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что при толщине пленки 100 нм реализуется менее упорядоченное в топологическом и 
химическом отношении структурное состояние, более устойчивое к развитию процесса 
кристаллизации. 
 
Рисунок 4.7 – Зависимость среднего размера зерна от температуры нагрева пленок тол-
щиной 100 и 200 нм сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7  
На Рисунке 4.6 (б, г) можно явно видеть изменения положения основного пика по 
углу 2Ɵ, которые отражают изменение межплоскостного расстояния и, как следствие, ве-
личины параметра решетки образовавшихся зерен. Полученные зависимости параметра 
решетки от температуры нагрева для пленок разной толщины представлены на Ри-
сунке 4.8. В температурном диапазоне 455 – 525 °С для пленки толщиной 200 нм наблю-
дается уменьшение параметра решетки. Для более тонкой пленки уверенно сделать такое 
заключение нельзя. Так как положение основного пика на полученных рентгенограммах 
соответствует фазе ОЦК-Fe(Si), то изменение параметра решетки можно трактовать в 
связи с изменением химического состава твердого раствора Fe(Si) за счет изменения ко-
личества кремния в решетке ОЦК-Fe. Известно, что кремний хорошо растворяется в же-
лезе и увеличение его содержания приводит к уменьшению параметра решетки [192], в 
результате чего формируется твердый раствор замещения ОЦК-Fe(Si). При дальнейшем 
увеличении температуры выше 525 °С тенденция изменяется, и параметр решетки увели-
чивается.  Без указания явных причин достоверность изменения характера полученной 
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зависимости подтверждается результатами работы [204] для лент аналогичного сплава с 
той разницей, что для лент изменения происходят в больших температурах. При этом 
причина увеличения параметра решетки остается неясной. Однако, можно предположить, 
что смена характера температурной зависимости параметра решетки является следствием 
развития хорошо известного для этих сплавов процесса упорядочения атомов Si. По-
скольку атомы кремния в зерно диффундируют через границу, то необходимая концен-
трация сначала достигается в части зерна, прилегающей к границе, где, вероятно, и начи-
нается упорядочение, а далее процесс развивается уже за счет кремния, содержащегося в 
зерне. При этом в объеме зерна концентрация Si уменьшается, а параметр решетки твер-
дого раствора увеличивается.  
 
Рисунок 4.8 – Зависимость параметра решетки зерен ОЦК-Fe(Si) от температуры пленок 
толщиной 100 и 200 нм сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7  
Сравнивая зависимости параметров решетки кристаллитов в пленках толщиной 100 и 
200 нм можно отметить, что на всем интервале температур параметр решетки в пленке 
толщиной 100 нм меньше, чем в пленке толщиной 200 нм. 
Существенные различия в кинетике кристаллизации, обнаруженные для пленок тол-
щиной 100 и 200 нм, побудили провести аналогичное исследование для пленки толщиной 
150 нм. Угловые зависимости интенсивности рентгеновского излучения были получены 
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в диапазоне температур от 30 до 700 °С с шагом 10 °С. Проекция совокупности рентгено-
грамм, снятых при разных температурах, где интенсивность пика связана с цветом, пред-
ставлена на Рисунке 4.9. Отсутствие контраста в области углов 2Ɵ от 43 до 46° и в диапа-
зоне температур 30 – 400 °С соответствует аморфному гало на рентгенограммах. Обра-
ботка спектров в данной области температур позволяет определить размер областей ко-
герентного рассеяния, который составляет 2 нм. Кристаллизация начинается при темпе-
ратуре 400 °С и в диапазоне температур от 400 до 420 °С характеризуется резким ростом 
зерен до размера 16 – 18 нм, который не меняется до температуры 520 °С (Рисунок 4.10). 
При дальнейшем повышении температуры размер зерен постепенно увеличивается до 20 
– 22 нм. Более детальный анализ изменения интенсивности основного пика (врезка на 
Рисунке 4.9) показывает, что наиболее интенсивное возрастание пика происходит до тем-
пературы 520 °С, указывая на увеличение объема кристаллической фазы. После этого 
вплоть до 670 – 680 °С интенсивность пика почти не меняется, что может свидетельство-
вать о полной кристаллизации образца. 
 
Рисунок 4.9 – Данные рентгеноструктурного анализа с температурой для пленки сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 150 нм 
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Полученная из обработки спектров зависимость параметра решетки от температуры 
для пленки толщиной 150 нм (Рисунок 4.10) аналогична зависимости для пленки толщи-
ной 200 нм (Рисунок 4.8). Резкий рост размера зерен в интервале температур 400-420 °С, 
сопровождающийся таким же резким уменьшением параметра решетки, указывает на 
быстрое насыщение образующихся зерен атомами кремния. При температурах 420-520 °С 
средний размер зерен не меняется, а процесс насыщения зерен кремнием продолжается, 
но с меньшей интенсивностью, при этом, как было отмечено выше, происходит наиболь-
шее увеличение объема кристаллической фазы. Так же, как и ранее на пленке 200 нм, 
наблюдается смена характера зависимости параметра решетки кристаллических зерен и 
небольшое возрастание среднего размера зерна.  
В Таблице 4.2 представлены результаты рентгенофазового анализа, проведенного для 
пленки 150 нм после нагрева в процессе рентгеноструктурного исследования с темпера-
турой. Видно, что наряду с основными фазами Fe и FeSi, проявляются рефлексы от Pt, Si 
и SiO2, соответствующие держателю образца и подложке пленки. А наличие Fe2O3 свиде-
тельствует об образовании оксида железа в процессе нагрева образца до высоких темпе-
ратур. 
Рассмотренные в данном разделе пленки толщиной 150 и 200 нм демонстрируют 
идентичные этапы кристаллизации со схожими зависимостями параметра решетки и раз-
мера зерен от температуры. Относительно указанных пленок процесс кристаллизации бо-
лее тонкой пленки толщиной 100 нм заметно отличается. Наблюдаются задержка кри-
сталлизации, образование зерен меньшего размера и с меньшим параметром решетки.  
Таблица 4.2 – Список идентифицированных фаз пленки толщиной 150 нм после 








45,0412 0,228 Железо Fe 
45,9839 0,196 Платина Pt 
54,3567 -0,017 Оксид железа Fe2O3 
55,5967 0,106 α-кварц SiO2 
33,1550 0,081 Кремний Si 





Рисунок 4.10 – Зависимость параметра решетки и размера зерен ОЦК-Fe(Si) от темпера-
туры пленки сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной 150 нм 
Сравнивая структурные состояния пленок толщиной 200 нм сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, можно видеть, что в пленке с NbMo фор-
мируются более крупные зерна. Помимо влияния условий получения и изначально раз-
ного структурного состояния пленок, частичное замещение ниобия молибденом также 
может приводить к увеличению размера зерна. Как сообщалось в работе [6] для быстро-
закаленных лент, молибден по сравнению с ниобием менее эффективно сдерживает рост 
зерен и способствует увеличению доли кристаллической фазы [7]. В целом, можно отме-
тить, что структурное состояние тонких пленок исследуемых сплавов имеет ряд особен-
ностей. В исходном состоянии в пленках наблюдается присутствие сверхмелких кристал-
литов размером до 2 нм, а в результате термообработки образовавшаяся кристаллическая 
фаза тонких пленок неоднородна и содержит в себе как мелкие, так и крупные зерна. 
 
4.2.3 Влияние термообработки на структуру поверхности тонких пленок 
сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7  
Структурные трансформации, происходящие в пленках в результате термообработки, 
должны находить отражение на их поверхности, состояние которой играет немаловаж-
ную роль в процессе перемагничивания. Известно, что неровности рельефа выступают в 
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качестве центров задержки смещения доменных границ и мест возникновения доменов 
обратной намагниченности. Анализ состояния поверхности пленок различной толщины, 
прошедших термообработку при разных температурах, может дать дополнительную ин-
формацию об особенностях структуры тонких пленок и механизмах формирования маг-
нитных свойств. 
Поверхность пленок толщиной 100 и 200 нм, для которых ранее был проведен рент-
геноструктурный анализ, была исследована методом атомно-силовой микроскопии. 
Изображения поверхности тонких пленок, осажденных на кремниевую подложку, в ис-
ходном состоянии и после термообработок при температурах 350, 450 и 550 °C в течение 
1 часа представлены на Рисунках 4.11 и 4.12. Выбор температур обусловлен стремлением 
наблюдать за изменением рельефа поверхности на различных этапах кристаллизации пле-
нок. Образцы 4×5 мм для отжига при каждой температуре были вырезаны из одной 
пленки размером 25×25 мм. 
Образцы пленок толщиной 100 нм в исходном состоянии характеризуются доста-
точно гладкой поверхностью со значением шероховатости около 0,9 нм. Перепад высот 
имеющихся неровностей в среднем не превышает 1 нм, хотя локально присутствуют об-
разования большей высоты и размером в плоcкости 8 – 15 нм (Рисунок 4.11 (а)). В резуль-
тате термообработок при 350 и 450 °C поверхность пленок не претерпевает значительных 
изменений. Шероховатость остается практически неизменной со значением порядка 1 нм, 
однако уменьшается период неоднородностей (Рисунок 4.11 (б, в)), то есть изменение вы-
соты неровностей поверхности в зависимости от координат на плоскости становится бо-
лее частым и резким. Заметно изменяется рельеф пленки после термообработки при тем-
пературе 550 °C (Рисунок 4.11 (г)).  Поверхность пленки становится неоднородной и ха-
рактеризуется достаточно протяженными и плавными изменениями высоты рельефа в 
диапазоне 0 – 20 нм, при этом значение шероховатости возрастает до 6,1 нм. 
 Наблюдаемые образования на поверхности пленки могут являться активированными 
температурой химическими неоднородностями, которые впоследствии становятся заро-
дышами зерен кристаллической фазы [205, 206].  
На Рисунке 4.12 (а) видно, что на поверхности пленки толщиной 200 нм уже в исход-
ном состоянии имеются описанные выше предвыделения, равномерно распределенные на 
поверхности, высотой преимущественно около 4 нм и средним диаметром 30 нм. Подоб-
ные предвыделения наблюдаются для пленки, отожженной при температуре 350 °C (Ри-
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сунок 4.12 (б)). При этом, на поверхности формируется меньшее количество предвыделе-
ний, и они меньшего диаметра. Однако, среднее значение шероховатости данных пленок 
одинаковое и составляет 1,2 нм. Для пленок, прошедших термообработку при 450 и 
550 °C (Рисунок 4.12 (в, г)), картина поверхности изменяется, приближаясь к той, что 
наблюдалась для пленки толщиной 100 нм, отожженной при 550 °C. Уже после термооб-
работки при 450 °С мелких образований не наблюдается, а рельеф характеризуется хол-
мами размером порядка 500 нм, что оказывает влияние на резкий рост шероховатости. 
Значения шероховатости поверхности пленок толщиной 100 и 200 нм представлены в 
Таблице 4.3. Отметим, что качественному изменению картин поверхности пленок 100 и 
200 нм сопутствует резкое возрастание значения шероховатости. Если для пленки толщи-
ной 100 нм такие изменения наблюдаются при 550 °С, то для пленки толщиной 200 нм – 
уже при 450 °С. 
Таблица 4.3 – Шероховатость поверхности (нм) пленок толщиной 100 и 200 нм в зависи-
мости от температуры термообработки 
 Исходное со-
стояние 
TA = 350 °C TA = 450 °C TA = 550 °C 
100 нм 0,87  0,84 0,98 6,1 









Рисунок 4.11 – Топография поверхности пленок толщиной 100 нм в исходном состоя-




Рисунок 4.12 – Топография поверхности пленок толщиной 200 нм в исходном состоя-
нии (а) и после термообработок при 350 (б), 450 (в) и 550 °C (г). Размер скана 2×2 мкм 
Если обратиться к результатам рентгеноструктурного анализа, проведенного для этих 
пленок (Рисунок 4.13), можно видеть, что пленки обеих толщин после получения и после 
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отжига при 350 °C находятся в рентгеноаморфном состоянии. Этому состоянию соответ-
ствуют картины поверхности с относительно «спокойным» рельефом и малым значением 
шероховатости. Аналогичному описанию – рентгеноаморфность и спокойный рельеф – 
соответствует и состояние пленки толщиной 100 нм после термообработки при 450 °C, 
тогда как для пленки толщиной 200 нм на рентгенограмме присутствует пик, свидетель-
ствующий о кристаллизации, рельеф поверхности меняется, а значение шероховатости 
резко возрастает. Для пленки 100 нм пик на рентгеновском спектре вместе с соответству-
ющим изменением рельефа поверхности наблюдается после отжига при 550 °C. 
 
Рисунок 4.13 – Рентгеновские спектры пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщи-
ной 100 (а) и 200 нм (б) в состоянии после получения и после термообработки при 350, 
450 и 550 °С 
На Рисунке 4.14 представлены петли гистерезиса для исследуемых пленок после раз-
ных температур термообработки. Аморфная структура пленок в исходном состоянии яв-
ляется метастабильной и характеризуется большими внутренними напряжениями. Как 
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видно из петель гистерезиса, после термообработки при 350 °C наблюдается уменьшение 
коэрцитивной силы пленок обеих толщин, что свидетельствует о релаксации в них внут-
ренних напряжений. Также и поверхность для данных пленок выглядит более однородной 
и с меньшим количеством неровностей (Рисунки 4.11 (а, б) и 4.12 (а, б)), указывая о пере-
ходе пленок к более равновесному структурному состоянию. Большее значение коэрци-
тивной силы для более тонкой пленки обусловлено большим вкладом поверхности, как 
было подробно рассмотрено в Главе 3. 
 
Рисунок 4.14 – Петли гистерезиса пленок толщиной 100 (а) и 200 нм (б) сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 в исходном состоянии и после термообработок при 350, 450 и 
550 °С, измеренные вдоль оси легкого намагничивания 
После отжига при 450 °C проявляются первые различия петель гистерезиса пленок 
разной толщины, если коэрцитивная сила для обеих пленок увеличивается, то форма пе-
тель отличается существенно. Для пленки толщиной 100 нм петля сохраняет прямоуголь-
ную форму, тогда как для пленки толщиной 200 нм наблюдается затруднение процесса 
перемагничивания и заметное снижение остаточной намагниченности, то есть петля те-
ряет свою прямоугольность. Обращаясь к изображениям поверхности для данных пленок 
(Рисунки 4.11 (в) и 4.12 (в)), можно видеть, что рельеф и шероховатость не изменяются 
для более тонкой пленки, тогда как для более толстой картина рельефа становится другой 
и шероховатость резко возрастает. После отжига при 550 °C не наблюдается больших раз-
личий в форме петель гистерезиса, и коэрцитивная сила обеих пленок резко возрастает. 
Это соответствует существенному изменению рельефа поверхности и росту шероховато-
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сти для пленки толщиной 100 нм. Ввиду большего влияния поверхности, это может яв-
ляться причиной увеличения коэрцитивной силы. Для более толстой пленки наблюдется 
схожий вид поверхности, однако шероховатость уменьшается. Увеличение коэрцитивной 
силы в этом случае, вероятно, в большей степени связано с процессом кристаллизации 
пленки. 
Таким образом, обнаруживается связь между данными рентгеноструктурного ана-
лиза, гистерезисными свойствами и изображениями поверхности пленки. На основании 
этого, подтверждается задержка кристаллизации с уменьшением толщины пленок. Од-
нако, размер зерен после термообработки при температурах выше 450 °C, определенный 
из результатов рентгеноструктурного исследования, составляет 20 – 25 нм, в то время как 
на поверхности наблюдаются образования большего размера, которые либо не совсем от-
ражают внутренние структурные превращения в пленках, либо являются конгломератами 
зерен. Изменение структуры поверхности в зависимости от температуры термообработки 
оказывают влияние на коэрцитивную силу и форму петель гистерезиса. Неравномерное 
распределение неровностей на поверхности будет приводить к некоторому градиенту 
энергии, что может приводить к неоднородному распределению намагниченности и, как 






ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 4 
В данной главе было проведено исследование особенностей структурного состояния 
тонких пленок сплавов Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 и Fe73,5M3Cu1Si13,5B9 (M = Nb, W).  
1. Температура Кюри аморфной фазы в исследуемых тонких пленках ниже, чем в лен-
тах, и может варьироваться в зависимости от состава и серии напыления. 
2. Исследование пленки сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм показало, что в 
пленках в исходном состоянии имеют области когерентного рассеяния рентгеновского 
излучения размером около 1 нм, которые могут рассматриваться как предвыделения кри-
сталлической фазы. 
3. Кристаллизация в пленках Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 начинается при меньшей темпера-
туре, чем в лентах сплава данного состава, и происходит путем роста зерен до размеров 
порядка 16 нм. 
4. На пленках сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 было показано, что условия получе-
ния влияют на структуру пленок в исходном состоянии. Согласно рентгеноструктурному 
исследованию данных пленок размер предвыделений кристаллической фазы составляет 
порядка 2 нм. Кристаллизация начинается при температуре 420 °С, а средний размер зе-
рен составляет 22 нм. 
5.  Процесс кристаллизации в исследуемых тонких пленках характеризуется резким 
ростом зерен. С увеличением температуры размер зерен не меняется, однако, меняется их 





5 МАГНИТНАЯ АНИЗОТРОПИЯ ТОНКИХ ПЛЕНОК Fe-M-Cu -Si-B (M: Nb, 
NbMo, W) 
 
Изменение структурного состояния пленок естественным образом влияет на их маг-
нитные свойства, что позволяет управлять ими для достижения требуемых значений маг-
нитных характеристик. В Главе 4 было проведено детальное исследование трансформа-
ции структурного состояния в результате термообработки исследуемых в работе пленок. 
Для дальнейшего практического применения данных пленок необходимо установление 
определенной связи между структурой и магнитными свойствами, а также особенностей 
магнитных свойств и их стабильности [2, 3, 160, 207–209].  
Принято считать, что структура аморфных и нанокристаллических материалов обу-
славливает формирование магнитной микроструктуры, которая определяет их магнитные 
свойства. В подобных материалах согласно модели случайной анизотропии [5] магнитная 
микроструктура представляет собой совокупность стохастических доменов, в каждом из 
которых благодаря сильному обменному взаимодействию реализуется ферромагнитный 
порядок. В рамках данной модели характеристики стохастического домена, такие как его 
размер и анизотропия, будут определяться локальными параметрами структуры (пара-
метр обменного взаимодействия, константа локальной анизотропии, размер структурного 
элемента (частицы, зерно, кластер и т.д.)). Макроскопические свойства материала, в свою 
очередь, будут определяться параметрами стохастической доменной структуры, т.е. маг-
нитной микроструктуры. В частности, было установлено, что величина константы усред-
ненной магнитной анизотропии <K>, характеризующая стохастический домен, опреде-
ляет значение коэрцитивной силы HC и магнитной проницаемости μ [210]. Таким образом, 
исследование магнитной анизотропии может дать полезную информацию о внутренней 
микроструктуре материала, процессах намагничивания и перемагничивания, а в случае 






5.1 Наведенная магнитная анизотропия тонких пленок сплавов  
Fe-Cu-M-Si-B (M: Nb, NbMo, W) 
В быстрозакаленных лентах сплавов типа Fe-M-Cu-Si-B к наиболее вероятной при-
чине формирования наведенной анизотропии относят направленное упорядочение пар 
атомов [134]. Однако, в тонких пленках присутствие дополнительных факторов, таких как 
пониженная размерность объектов исследования, влияние подложки и поверхности, мо-
гут оказывать влияние на формирование наведенной анизотропии [211–213]. В частности, 
подложка может фиксировать возникающие в процессе напыления пленки напряжения, 
частично или полностью определяющие направление осей анизотропии. 
 
5.1.1 Наведенная магнитная анизотропия тонких пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-
B (M: Nb, W, NbMo) в состоянии после получения 
Магнитная анизотропия тонких пленок была исследована на образцах толщиной от 
10 до 200 нм сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7. 
Как было показано ранее, данные пленки были получены в присутствии магнитного поля 
напряженностью 100 Э, ориентированного в плоскости образцов.  
О наличии макроскопической магнитной анизотропии можно судить по форме петель 
гистерезиса, измеренных под разными углами между направлением внешнего магнитного 
поля и осью, наведенной магнитным полем в процессе получения пленок. На Рисунке 5.1 
представлены магнитооптические петли гистерезиса пленок толщиной 10, 50, 100 и 200 
нм, измеренные вдоль направления, совпадающего с направлением приложенного во 
время напыления поля, и перпендикулярно данному направлению. Значения коэрцитив-
ной силы для данных пленок представлены в Таблице 5.1.  Видно, что для всех пленок в 
двух взаимно перпендикулярных направлениях формы петель отличаются.  При совпаде-
нии направлений внешнего магнитного поля и поля, приложенного во время напыления 
пленки, при перемагничивании образца наблюдаются прямоугольные петли гистерезиса. 
В дальнейшем, данное направление будет рассматриваться как ось легкого намагничива-






Рисунок 5.1 – Магнитооптические петли гистерезиса пленок сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 (а-г), Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 (д-з) и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 (и-м), из-
меренные вдоль оси легкого намагничивания (ОЛН) и перпендикулярно к ней (ОТН) в 
плоскости пленок 
Дополнительную информацию о перемагничивании образцов тонких пленок вдоль 
различных направлений дает наблюдение доменной структуры. На Рисунке 5.2 представ-
лены петли гистерезиса и соответствующие точкам на петле изображения доменной 
97 
 
структуры пленки сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм. Перемагничивание пле-
нок вдоль ОЛН начинается с зарождения доменов обратной намагниченности, главным 
образом, на краях образца. После того, как замыкающие домены прорастают через весь 
образец, процесс перемагничивания завершается смещением основных доменных стенок 
(Рисунок 5.2 (а)). При перемагничивании пленок вдоль ОТН на изображениях доменной 
структуры наблюдается плавное изменение контраста (Рисунок 5.2 (б)). Постепенная 
смена контраста может свидетельствовать о вращении вектора намагниченности относи-
тельно ОЛН к направлению внешнего магнитного поля. Однако, следует отметить, что на 
фоне изменения контраста в области малых полей наблюдаются домены. Слабый кон-
траст таких доменов может свидетельствовать о том, что локально имеются области 
структурной неоднородности, в результате чего векторы намагниченности испытывают 
некоторую разориентацию относительно ОЛН. 
Таблица 5.1 – Коэрцитивная сила пленок сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, 





Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
и.с. 350 400 450 и.с. 350 400 450 и.с. 350 400 450 
10 3,1 22 22 49 2,7 1,1 8,2 52 3,9 2 13 53 
30 2,3 0,7 16 11 – – – – 20 13 6 36 
50 1,3 0,5 5,7 10 1,7 0,9 2,2 24 7 2,2 2,2 41 
100 1,1 0,8 2 5,8 0,8 0,4 1,7 16 3,7 2,2 2,2 22 
200 0,3 0,6 0,2 4 0,3 0,2 2,9 4,7 1,1 4,5 4,5 9,2 
 
Вид петель гистерезиса и полученные изображения доменной структуры явно указы-
вают на присутствие наведенной одноосной анизотропии во всех образцах тонких пленок, 
находящихся в исходном состоянии. Наведенную анизотропию количественно можно 
охарактеризовать полем анизотропии HA. Как видно из графиков на Рисунке 5.1, величина 
поля наведенной анизотропии составляет порядка 15 – 20 Э для пленок сплавов с Nb и W 







Рисунок 5.2 – Петли гистерезиса и соответствующий точкам на петле вид доменной 
структуры пленки в исходном состоянии сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм, из-
меренные вдоль ОЛН (а) и ОТН (б)  
Следует отметить, что при уменьшении толщины пленок увеличивается раскрытие 
петель гистерезиса, измеренных вдоль ОТН (Рисунок 5.1). Для понимания причин изме-
нения формы петель гистерезиса с уменьшением толщины пленок было использовано мо-
делирование. Если представить пленку в виде совокупности невзаимодействующих обла-
стей с одноосной анизотропией, оси легкого намагничивания которых имеют нормальное 
распределение относительно выделенного направления, то полученные петли гистере-
зиса могут быть описаны в рамках модели Стонера – Вольфарта [214, 215]. 
99 
 
На Рисунке 5.3 представлены результаты моделирования в сравнении с эксперимен-
тальными данными для направлений вдоль ОЛН и ОТН, и зависимость MR/MS от угла 
между направлениями внешнего магнитного поля и оси легкого намагничивания для пле-
нок толщиной 10 и 30 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9. Описание полученных зависимостей 
в рамках модели Стонера – Вольфарта возможно при введении в нормальное распределе-
ние осей легкого намагничивания их дисперсии, характеризующейся углом α. Результат 
моделирования петель гистерезиса вдоль ОТН дает следующие значения для разориента-
ции осей анизотропии в зависимости от толщины пленки: при 10 нм  α = 15°, при 20 нм 
α = 12°, при 30 нм α = 8°. Уменьшение расчетного угла α соотносится с уменьшением 
раскрытия петли гистерезиса вдоль ОТН при увеличении толщины пленки, наблюдаемого 
экспериментально. На основании этого можно предположить, что в пленках малой тол-
щины имеет место разориентация осей анизотропии.  
 
Рисунок 5.3 – Экспериментальные и теоретические (модель Стонера – Вольфарта) петли 
гистерезиса, измеренные вдоль ОЛН (а) и ОТН (в), и угловые зависимости остаточной 




Источником предполагаемой дисперсии намагниченности, связанной с осями локаль-
ной анизотропии, может быть структурная неоднородность пленок по объему, а также 
шероховатость поверхности. Причина структурной неоднородности пленок по объему 
происходит из предположения об островковом росте пленок, в результате чего в наиболее 
тонких пленках могут существовать области различной плотности и структуры и, как 
следствие, характеризующиеся разными константами локальной анизотропии. Вклады 
данных источников будут снижаться при увеличении толщины пленки, способствуя 
уменьшению раскрытия петли гистерезиса вдоль ОТН, что наблюдалось для пленок ис-
следуемых сплавов. В пленках сплава с NbMo раскрытие начинает уменьшаться только 
при 200 нм. 
Для пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 заключение о наличии дисперсии осей 
анизотропии справедливо для всего выбранного диапазона толщин (Рисунок 5.1 (и-м)). 
Отличие гистерезисных свойств данных пленок от пленок сплавов с Nb и W может сви-
детельствовать о присутствии дополнительных источников неоднородности структуры, 
приводящих к дисперсии. Напомним, что в результате разной скорости напыления пленок 
сплавов Fe73,5(Nb,W)3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 (см. Главу 2) сформирова-
лось структурное состояние последних, характеризующиеся большим объемом мелко-
кристаллических образований (см. Главу 4). Данные структурно-упорядоченные области 
могут способствовать увеличению степени разориентации связанных с ними осей анизо-
тропии.  
В итоге, можно сделать вывод, что при получении пленок в присутствии внешнего 
магнитного поля формируется наведенная одноосная анизотропия, ось легкого намагни-
чивания которой совпадает с направлением приложенного поля. Как упоминалось ранее, 
в лентах быстрозакаленных сплавов за формирование наведенной анизотропии отвечает 
механизм парного упорядочения атомов. Однако в тонких пленках сплавов аналогичного 
состава ключевую роль может играть иной механизм. В процессе получения пленок при-
сутствие внешнего магнитного поля приводит к тому, что магнитные моменты упорядо-
чиваются в его направлении. Поскольку исследуемые сплавы в аморфном состоянии об-
ладают положительной магнитострикцией [170], пленки будут испытывать растяжение. 
По мере роста пленок сильная адгезия между ними и подложкой будет фиксировать маг-
нитострикционную деформацию, приводя к выделению преимущественной оси, вдоль ко-
торой стремится установиться намагниченность, обуславливая тем самым наличие наве-
денной одноосной магнитной анизотропии в пленках. Сравнивая образцы тонких пленок 
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исследуемых сплавов, следует отметить, что проявление наведенной анизотропии может 
быть разным в зависимости от локальной структурной неоднородности пленки. 
  
5.1.2 Влияние термообработки на наведенную магнитную анизотропию тон-
ких пленок сплавов Fe-M-Cu-Si-B (M: Nb, W, NbMo) 
Для проведения серии термообработок из больших образцов размером 25×25 мм были 
вырезаны образцы размером порядка 4×5 мм. Данные образцы отжигались при темпера-
турах 350, 400 и 450 °C в течение 30 минут в присутствии технологического магнитного 
поля, приложенного вдоль оси легкого намагничивания, наведенной в процессе получе-
ния пленок. 
Гистерезисные свойства прошедших термообработку тонких пленок сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщиной от 10 до 
200 нм были исследованы с помощью магнитооптического микроскопа на основе эф-
фекта Керра. Пленки 50 и 200 нм были выбраны из всего интервала толщин для демон-
страции процессов перемагничивания в двух областях, условно определенных в рамках 
данной работы как области малых и больших толщин.  
Наличие наведенной анизотропии определялось так же, как и в предыдущем разделе, 
по виду доменной структуры и по форме петель гистерезиса, измеренных вдоль различ-
ных направлений относительно направления магнитного поля, приложенного во время 
термообработки. 
В исходном состоянии все пленки данного размера, также, как и обсуждаемые ранее 
пленки размера 25×25 мм, обнаруживают присутствие наведенной одноосной анизотро-
пии (Рисунок 5.4), вдоль ОЛН наблюдается характерная полосовая доменная структура 
(Рисунок 5.5 (а1), пленка с Nb, 200 нм). Из сравнения изображений доменной структуры 
пленок в исходном состоянии, представленных на Рисунках 5.2 (а) и 5.5 (а1), видно, что 
с уменьшением размера образца возрастает количество доменов. В пленке меньшего раз-
мера (Рисунок 5.5 (а1)) увеличиваются поля рассеяния и, следовательно, магнитостатиче-
ская энергия, для уменьшения которой образец разбивается на большее число доменов. 
При перемагничивании от насыщения вдоль ОЛН на краях образца зарождаются домены 
обратной намагниченности, которые прорастают через весь образец, и при значениях маг-
нитного поля, близких к величине коэрцитивной силы, происходит смещение основных 
доменных стенок. При перемагничивании вдоль ОТН (Рисунок 5.5 (а2)) с увеличением 
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поля наблюдается плавное уменьшение контраста изображения доменов, ориентирован-
ных вдоль ОЛН, вплоть до их исчезновения при достижении насыщения. Наблюдаемые 
изменения свидетельствуют о вращении векторов намагниченности внутри доменов от 
наведенной оси анизотропии к направлению поля. При уменьшении поля до значений по-
рядка коэрцитивной силы (~ 5 Э), домены, ориентированные вдоль ОЛН, вновь появля-
ются и процесс повторяется до достижения магнитного насыщения в обратном направле-
нии.   
Анализ экспериментальных данных пленок в исходном состоянии и прошедших тер-
мообработку показал, что гистерезисные свойства пленок сплавов с Nb и W в отличие от 
пленок с NbMo имеют общие черты.  
Для всех толщин пленок сплавов с Nb и W после отжига при 350 °C, когда образцы 
по-прежнему находятся в рентгеноаморфном состоянии (Глава 4), наблюдается уменьше-
ние величины коэрцитивной силы (Рисунок 5.4 (а, б)). Вероятно, это происходит в резуль-
тате релаксации неоднородных внутренних напряжений, имеющихся в пленках в состоя-
нии после получения. Наряду с уменьшением коэрцитивной силы, также уменьшается 
различие вида петель гистерезиса, измеренных вдоль и поперек ОЛН, свидетельствуя о 
снижении поля наведенной одноосной анизотропии. Несмотря на то, что при отжиге при-
сутствовало магнитное поле, вновь одноосная анизотропия не наводится. Действительно, 
при термообработке 350 °С образцы в процессе выдержки находятся при температуре 
выше TC аморфной матрицы (Рисунок 4.4) и ниже температуры начала кристаллизации. 
Если ответственным за наведение анизотропии является механизм парного атомного упо-
рядочения, то при нагреве анизотропия снимается, а отсутствие суммарной намагничен-
ности и достаточно быстрое охлаждение исключают возможность нового формирования 
оси анизотропии. В случае, если магнитострикционный механизм является основным при 
наведении одноосной анизотропии в процессе напыления, то при отжиге в ходе релакса-
ции магнитострикционных напряжений анизотропия будет уменьшаться и также отсут-








Рисунок 5.4 – Магнитооптические петли гистерезиса пленок толщиной 50 и 200 нм спла-
вов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 (а), Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 (б) и 50, 100 и 200 нм сплава 
Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 (в), измеренные вдоль и поперек ОЛН 
На Рисунке 5.5 представлены изображения доменной структуры, полученные при 
продольном (а1 – г1) и поперечном эффектах Керра (а2 – г2), пленок сплава с Nb толщи-
ной 200 нм в исходном состоянии (а) и после термообработок (б – г). Представленный вид 
доменных структур был характерен для пленок всех толщин сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9. 
По сравнению с исходным состоянием после термообработки при 350 °С заметно из-
меняется вид доменной структуры пленок (Рисунок 5.5 (а, б)). Перемагничивание пленок 
после термообработки по-прежнему начинается с образования доменов обратной фазы на 
границах пленки. Однако при дальнейшем снижении поля, прорастающие домены не 
имеют четко определенной формы и направления. Такой неупорядоченный вид доменной 
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структуры характерен для материалов со слабой магнитной анизотропией [216] при от-
сутствии наведенной одноосной анизотропии. При этом ориентация доменов определя-
ется формой образцов, локальными неоднородностями структуры, слабыми остаточными 
напряжениями, влиянием поверхности. 
После отжига при температуре 400 °С для пленок сплавов с Nb и W всех толщин 
наблюдается увеличение коэрцитивной силы (см. Рисунок 5.4 (а, б)), за исключением 
пленки сплава с Nb толщиной 200 нм, для которой такое увеличение наступает при более 
высокой температуре. Форма петель гистерезиса, полученных при перемагничивании 
вдоль и поперек приложенного в процессе отжига поля, становится одинаковой, указывая 
на то, что одноосная анизотропия при отжиге не наводится. Доменная структура вновь 
приобретает полосовой вид (с единым направлением ориентации доменов (Рисунок 5.6)), 
как это было в исходном состоянии. Однако в отличие от исходного состояния, перемаг-
ничивание вне зависимости от ориентации образца относительно внешнего магнитного 
поля происходит одинаково смещением доменных стенок. То есть при перемагничивании 
в поперечном направлении отсутствует вращение намагниченности внутри доменов, как 
это наблюдалось ранее, а домены целиком переориентируются и перемагничивание опять 
происходит смещением доменных стенок. 
Из этого следует, что направление доменов не определяется внутренними причи-
нами, а формируется под действием направления последнего действующего внешнего 
магнитного поля, что указывает на то, что пленки становятся полностью изотропными. 
Особенность такого изотропного состояния заключается в том, что оно наблюдается 
на фоне увеличения коэрцитивной силы. Подобное поведение доменной структуры 
наблюдалось и для пленок, отожженных при 350 °С, но характеризовалось неупорядочен-
ной формой доменов. При этом величина коэрцитивной силы была наименьшей. Отжиг 
при 400 °С приводит к изменению структурного состояния пленок. Согласно данным 
структурных исследований (Глава 4), после термообработки при 400 °С в пленках не про-
исходит заметной кристаллизации, однако, имеет место формирование предвыделений 
кристаллической фазы. В результате изменения структурного состояния может увеличи-
ваться локальная анизотропия пленок, что будет приводить к увеличению удельной энер-
гии доменных стенок. Для минимизации их полной энергии длина и количество домен-













Рисунок 5.5 – Петли гистерезиса, измеренные вдоль ОЛН (а1-г1) и ОТН (а2-г2), и домен-
ная структура пленок толщиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в состоянии после по-
лучения (а) и после термообработки при температурах 350 (б), 400 (в) и 450 °С (г). Изоб-
ражения получены при продольном и поперечном эффектах Керра 
В процессе термообработки рельеф поверхности тонких пленок претерпевает измене-
ния. Образовавшиеся неровности могут выступать в качестве центров задержки смеще-
ния доменных стенок, что также будет приводить к увеличению коэрцитивной силы. 
Для пленки сплава с Nb толщиной 200 нм после отжига при 400 °С величины коэрци-
тивной силы и поля анизотропии продолжают уменьшаться, причем поле анизотропии, в 
отличие от состояния после отжига при 350 °С, уменьшается до нуля (Рисунок 5.4 (а)). 
Сравнивая изображения доменов этой пленки после отжигов при 350 и 400 °С, можно 
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видеть, что доменная структура приобретает все более неупорядоченный вид, диктуемый 
исключительно формой образцов (домены ориентированы вдоль диагоналей пленки), что 
в свою очередь свидетельствует о снятии одноосной анизотропии, продолжающейся ре-
лаксации напряжений (Рисунок 5.5 (б, в), см. состояние коэрцитивной силы) и формиро-
вании изотропного состояния. 
В результате термообработки при 450 °С пленок сплавов с Nb и W всех толщин коэр-
цитивная сила резко возрастает и продолжает наблюдаться отсутствие наведенной анизо-
тропии, как видно из петель гистерезиса, измеренных в двух взаимно перпендикулярных 
направлениях (Рисунок 5.4 (а, б)). Доменная структура также имеет упорядоченный вид 
и представляет собой полосовые домены (Рисунок 5.5 (г) и 5.6 (г)). При этом нестабиль-
ность доменной структуры сохраняется, и ориентация доменов соответствует последнему 
направлению действующего поля. Таким образом, данный отжиг приводит к аналогич-
ному результату, как и при 400 °С, за исключением значительно большей коэрцитивной 
силы и меньшего количества доменных границ. В то же время структурное состояние 
пленок после этих двух отжигов различно. Если после 400 °С состояние пленки соответ-
ствует началу кристаллизации, то после отжига при 450 °С формируются зерна ОЦК-FeSi 
размером до 16 нм (Глава 4). Наличие кристаллических зерен с относительно высокой 
константой естественной анизотропии приводит к усилению роли удельной энергии до-
менных границ, в связи с чем коэрцитивная сила возрастает, а число доменных стенок 
уменьшается. Образование зерен, однако, не способствует наведению одноосной анизо-
тропии ни по магнитострикционному механизму, ни по механизму парного упорядоче-
ния. Изотропное распределение ориентаций зерен и отсутствие одноосной анизотропии 
обуславливает нестабильность доменной структуры. 
Влияние отжига на гистерезисные свойства пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
требует отдельного рассмотрения. Ранее уже обсуждалось особое структурное состояние 
пленок данного сплава после напыления и его влияние на магнитные свойства, в частно-
сти, выражающееся в бóльших значениях поля анизотропии и коэрцитивной силы по 
сравнению с пленками сплавов с Nb и W. Для данных пленок уже в исходном состоянии 
обнаруживаются кластеры предвыделений кристаллической фазы с характерным разме-
ром ~ 2 нм. В целом их объема оказывается достаточно, чтобы на кривых термомагнит-
ного анализа (Рисунок 4.4) после Т = ТС аморфной фазы оставалась заметная величина 




Рисунок 5.6 – Доменная структура пленок сплава Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм в 
исходном состоянии (а) и после термообработки при температурах 350 (б), 400 (в) и 
450 °С (г) в поле, равном величине коэрцитивной силы 
На Рисунке 5.4 (в) представлены петли гистерезиса, измеренные вдоль и перпендику-
лярно ОЛН, пленок с NbMo толщиной 50, 100 и 200 нм в исходном состоянии и после 
отжигов при различных температурах. Основные отличия от ранее исследованных пленок 
состоят в следующем: i) пленки сплава, как тонкие, так и толстые, в исходном состоянии 
характеризуются большей величиной коэрцитивной силы вдоль и поперек ОЛН, а поле 
анизотропии заметно превышает таковое для пленок с Nb и W; ii) если для толстых пленок 
картина влияния отжигов в целом соответствует ранее описанной для пленок других со-
ставов, то для тонких пленок после всех отжигов наведенная анизотропия не снимается 
полностью (либо наводится вновь), что особенно проявляется после отжига при 450 °С. 
Весьма характерен вид петель гистерезиса пленок в исходном состоянии (Рису-
нок 5.4 (в)). Обе петли, измеренные в двух направлениях, явно демонстрируют два после-
довательно протекающих при перемагничивании процесса: смещение доменных границ 
в слабых полях и вращение намагниченности в больших полях. То есть, даже при пере-
магничивании пленки поперек ОЛН имеет место значительное участие смещения домен-
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ных границ. Это подтверждается наблюдением за доменной структурой (Рису-
нок 5.7 (а1 – в1)) и наиболее ярко проявляется в тонких пленках. По-видимому, вокруг 
кластеров предвыделений, присущих структуре пленок с NbMo, существует протяженное 
поле упругих напряжений и подобный «дефект», характеризующийся флуктуацией ло-
кальных параметров, служит причиной эффективного пиннинга доменных границ, обес-
печивая повышенные значения коэрцитивной силы.   
По мере увеличения температуры отжига наблюдается уменьшение поля анизотропии 
(Рисунок 5.4 (в)), что говорит о снятии наведенной в процессе напыления анизотропии. 
Наведенная анизотропия снимается полностью для пленок толщиной 200 нм и лишь ча-
стично для пленок толщиной до 100 нм включительно. Форма петель гистерезиса и до-
менная структура пленок толщиной 200 нм после термообработок хорошо согласуются с 
результатами, полученными для пленок аналогичной толщины сплавов с Nb и W, в кото-
рых анизотропия практически снимается при первом же отжиге и в дальнейшем не наво-
дится. Вид доменной структуры этих пленок также определяется направлением послед-
него действовавшего внешнего магнитного поля, и перемагничивание происходит сме-
щением доменных стенок вне зависимости от ориентации пленки по отношению к полю 
(Рисунок 5.7 (в2)). 
Повышенные значения поля анизотропии и неполное снятие анизотропии тонких пле-
нок после отжигов, очевидно, связаны между собой и указывают на существование до-
полнительного фактора, способствующего наведению анизотропии и не подверженного 
релаксации при нагреве. С учетом того, что образование вышеупомянутых кластеров про-
исходит в процессе формирования пленки и в присутствии магнитострикционной дефор-
мации (магнитострикция пленки положительна), возможно, форма кластеров анизо-
тропна, они вытянуты вдоль направления действия поля при напылении. Это объясняет 
усиление эффекта одноосной анизотропии в пленках с NbMo и ее сохранение после от-
жигов до начала кристаллизации пленки. При этом часть анизотропии, обусловленная ме-
ханизмом магнитострикционной деформации, снимается и поле анизотропии снижается. 
То, что анизотропия после отжигов при 350 и 400 °С в большей степени сохраняется в 
тонких пленках, может свидетельствовать о нивелировании роли кластеров по мере роста 
толщины пленки.  В этом случае также становится понятным сохранение одноосной ани-
зотропии в тонких пленках после кристаллизационного отжига при 450 °С. Если в тол-
стых пленках кристаллизация приводит к формированию структуры преимущественно из 
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равноосных зерен, то в тонких пленках значительная часть образовавшихся зерен насле-
дует форму кластеров, являвшихся зародышами кристаллизации. При этом, как следует 
из формы поперечной петли тонкой пленки (Рисунок 5.4 (в), см. пленку толщиной 50 нм) 
и из наблюдения за доменной структурой, ее перемагничивание осуществляется одновре-
менным смещением доменной границы и вращением намагниченности внутри доменов. 
Это указывает на то, что величина константы одноосной анизотропии, обусловленной 
формой кластеров, невелика и оба процесса одинаково энергетически выгодны. 
Следует отметить, что в ряде работ сообщалось об увеличении константы магнито-
стрикции при частичном или полном замещении Nb на Mo, что может способствовать 
формированию больших напряжений в пленках и «усилению» наведенной анизотропии 
[117, 118]. Однако, подробный анализ характера наведенной анизотропии, влияния на нее 
состава и структурного состояния требует отдельного исследования. 
 
Рисунок 5.7 – Изображения доменной структуры вблизи состояния коэрцитивной силы 
при измерении вдоль ОЛН и ОТН для пленок сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 толщи-
ной 50, 100 и 200 нм в исходном состоянии (а1 – в1) и после термообработки при 400 °С 
(а2 – в2)  
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На основании проведенного анализа результатов можно сделать вывод, что в про-
цессе получения пленок формируется наведенная одноосная анизотропия. Наведение 
анизотропии происходит не за счет направленного парного упорядочения, что, как ожи-
далось, в сравнении с лентами, будет иметь место в пленках сплавов системы Fe-M-Cu-
Si-B, но за счет формирования напряжений магнитострикционного характера, релаксация 
которых в процессе термообработки приводит к частичному или полному исчезновению 
одноосной анизотропии. То, каким образом проявляет себя одноосная анизотропия при 
термообработке зависит от структурного состояния пленок. 
В процессе отжига в температурном диапазоне 350 – 400 °С никакой из механизмов 
наведения анизотропии не работает ввиду отсутствия суммарной намагниченности пле-
нок исследуемых сплавов при температурах выше TC аморфной матрицы и ниже темпе-
ратуры начала кристаллизации.  
В зернах FeSi, образовавшихся в пленках после отжига при 450 °С в присутствии маг-
нитного поля, следовало бы ожидать наведение анизотропии посредством механизма 
направленного упорядочения атомов. Однако, быстрое насыщение зерен кремнием с при-
ближением их к состоянию изотропного атомного упорядочения не позволяет сформиро-
вать выделенное направление за счет диффузии атомов кремния, что на макроскопиче-
ском уровне выражается в отсутствии анизотропии пленок. Проведение отжига пленок 
сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 20 и 200 нм при более высокой температуре 500 °С 
в течение 30 минут с последующим медленным охлаждением в течение 2 часов также не 
привело к формированию наведенной анизотропии, что может свидетельствовать об изо-
тропном атомном упорядочении или быстром насыщением кремнием образовавшихся зе-
рен. 
 Наилучшие магнитные свойства, связанные с минимальной величиной коэрцитивной 
силы и максимальной намагниченностью насыщения, реализуются на пленках, отожжен-
ных в интервале температур 350 – 400 °С, когда кристаллизация еще не начинается, при 
этом пленки являются магнитно изотропными. Образование зерен в результате отжига 
при 450 °С не сопровождается эффективным усреднением локальной анизотропии по ме-
ханизму модели случайной анизотропии, как это наблюдается в лентах аналогичных со-
ставов, что ведет к резкому возрастанию коэрцитивной силы. Одной из возможных при-
чин отсутствия эффекта магнитной супермягкости в пленках является снижение размер-
ности системы при переходе от лент к более тонким объектам, что и оказывает влияние 
на эффективность усреднения естественной анизотропии зерен. Присутствие одноосной 
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анизотропии в пленках после кристаллизации возможно, но зависит от типа используе-
мых в составе сплава атомов-ингибиторов и от толщины пленок. Возможной причиной 
анизотропии в этом случае может являться анизотропия формы зерен, наследуемая от 
формы зародышей кристаллизации.  
 
5.2 Анализ структурного состояния и магнитной микроструктуры пленок 
сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 методом корреляционной магнитометрии 
Метод магнитокорреляционного анализа широко применяется при исследовании 
аморфных и нанокристаллических лент, позволяя оценить основные параметры их маг-
нитной микроструктуры. Имея представление о магнитной микроструктуре, можно полу-
чить сведения о структурном состоянии материала и его связи с макроскопическими свой-
ствами. В данном разделе рассматривается применение метода корреляционной магнито-
метрии для аморфных и нанокристаллических пленок, на примере пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, в которых также может быть реализовано состояние со случайным 
распределением осей анизотропии, несмотря на отличный от лент метод и условия полу-
чения образцов.   
Связь структурного состояния и магнитных свойств аморфных и нанокристалличе-
ских магнетиков была продемонстрирована с помощью модели случайной анизотропии 
[140–143, 210, 217, 218]. В рамках данной модели магнитная микроструктура в неупоря-
доченных магнетиках формируется в результате конкуренции флуктуирующей локальной 
анизотропии и обменного взаимодействия, в результате происходит образование обла-
стей ферромагнитного упорядочения, характеризующихся конечной корреляционной 
длиной. Для ансамбля таких невзаимодействующих стохастических магнитных доменов 
справедлив закон приближения намагниченности к насыщению в форме, позволяющей 
извлечь усредненные характеристики областей магнитной и структурной корреляции 
[219]. С учетом этого закона выше некоторого критического поля 𝐻𝑅 полевая зависимость 
в области приближения намагниченности к насыщению подчиняется закону Акулова, где 
𝑀~𝐻−2, а ниже критического поля 𝑀~𝐻−𝑛, где 𝑛 < 2 и зависит от пространственной раз-




5.2.1 Исследование локальной магнитной анизотропии тонких пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 с помощью закона приближения намагниченности к насыщению 
В рамках подхода, развиваемого в работах В. А. Игнатченко, Р. С. Исхакова и 
С. В. Комогорцева [220–223], для ферромагнитных материалов, характеризующихся ло-
кальной магнитной анизотропией, закон приближения намагниченности к насыщению за-
писывается как 
〈𝑀𝑧〉 𝑀𝑆⁄ ≈ 1 − 𝑑𝑚(𝐻),      (5.1) 
где 𝑑𝑚 – дисперсия поперечной компоненты намагниченности. Вид зависимости диспер-






𝑑 2⁄ , 𝐻 ≤ 𝐻𝐿⁄
𝐻𝑅
−𝑑 2⁄ 𝐻−(4−𝑑) 2⁄ , 𝐻𝐿 ≤ 𝐻 ≤ 𝐻𝑅
𝐻−2,                   𝐻 ≥ 𝐻𝑅
,   (5.2) 
где 𝐻𝑎 – поле локальной анизотропии (любого происхождения), 𝑎 -  симметрийный коэф-
фициент, равный 1/15 в случае одноосной и 2/105 в случае кубической анизотропии, 𝐻𝐿 ,
𝐻𝑅 – корреляционные поля, соответствующие смене вида полевой зависимости дисперсии 
намагниченности и содержащие информацию о магнитных (𝑅𝐿) и структурных (𝑅𝐶) ради-
усах корреляций, 𝑑 – размерность корреляций намагниченности (𝑑 < 4) [224]. Согласно 
выражению 5.2, с повышением поля, в зависимости от размерности корреляций намагни-
ченности в плоскости или объеме, в области корреляционного поля 𝐻𝑅 будет наблюдаться 
смена степенных режимов зависимости дисперсии намагниченности от поля: H-1 → H-2 
(d = 2), H-1/2 → H-2 (d = 3) или близкие к данным степенным режимам переходы. 
Выше корреляционного поля 𝐻𝑅 намагничивание происходит за счет подавления 
естественной локальной анизотропии, что позволяет, зная величину поля 𝐻𝑅, оценить ра-
диус ее корреляций 
𝑅𝐶 = √2𝐴 𝑀𝑆𝐻𝑅⁄ .      (5.3) 
Из этого следует, что значение удвоенного радиуса корреляций осей локальной анизотро-
пии 2𝑅𝐶 должно быть сопоставимо с размером структурно однородных элементов мате-
риала (например, таких как зерно). 
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Параметр обменного взаимодействия, входящий в Формулу 5.3, может быть опреде-
лен экспериментально из температурных зависимостей намагниченности, путем аппрок-
симации их законом Блоха 
𝑀𝑆(𝑇) = 𝑀𝑆0(1 − 𝐵𝑇
3 2⁄ ),        (5.4) 














.          (5.5) 
Таким образом, зная характер анизотропии, и дополнительно экспериментально опре-
делив намагниченность насыщения MS и параметр обменного взаимодействия А, можно с 
помощью закона приближения намагниченности к насыщению оценить структурное со-
стояние исследуемого материала. 
Для анализа структурного состояния и параметров магнитной микроструктуры пле-
нок были получены температурные зависимости намагниченности и кривые приближе-
ния намагниченности к насыщению пленок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 20 и 200 
нм в состоянии после получения и после отжигов при температурах 350, 400 и 450 °С.  
На Рисунке 5.8 показаны зависимости M(T) пленок толщиной 200 нм, измеренные в 
температурном диапазоне от 2 до 300 К. Определенные из температурной зависимости 
намагниченности согласно Формулам 5.4 и 5.5 параметры обменного взаимодействия 
представлены в Таблице 5.2.  
Из графиков видно, что отжиг при температуре 350 °С приводит к небольшому уве-
личению намагниченности насыщения, при этом нет заметных изменений в ходе кривой 
температурной зависимости, и параметры обменного взаимодействия пленок в исходном 
состоянии и после отжига 350 °С практические одинаковые (Таблица 5.2). После термо-
обработки при 400 °С наблюдается заметное увеличение намагниченности насыщения 
пленки. Характер кривой M(T) по сравнению с предыдущим отжигом преимущественно 
сохраняется. Кроме того, полученная кривая указывает на увеличение температуры Кюри 
пленки. Кривая температурной зависимости пленки, отожженной при 450 °С, заметно от-
личается от ранее представленных: намагниченность насыщения резко снижается в срав-
нении с предыдущим отжигом и с ростом температуры спадает значительно медленнее, а 
параметр обмена увеличивается (Таблица 5.2). 
116 
 
Кривые намагничивания пленок толщиной 200 нм в исходном состоянии и после тер-
мообработок при 350, 400 и 450 °С были измерены в полях от 20 до 50 кЭ (Рису-
нок 5.9 (а)). После учета влияния подложки и вычитания парамагнитного вклада кривые 
намагничивания были перестроены в двойных логарифмических координатах в виде за-
висимостей дисперсии намагниченности 𝑑𝑚 от поля 𝐻 (Рисунок 5.9 (б)). Такой вид кри-
вых позволяет однозначно определять участки, соответствующие теоретическим степен-
ным зависимостям дисперсии намагниченности от поля. При этом во всем диапазоне по-
лей для значения проекции намагниченности на направление поля 〈𝑀𝑧〉 выполняется 
условие 〈𝑀𝑧〉 𝑀𝑆⁄ > 0,87, что необходимо для корректной применимости выражения 5.2. 
 
Рисунок 5.8 – Температурные зависимости намагниченности пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм в исходном состоянии и после термообработок   
Таблица 5.2 – Намагниченность насыщения и параметр обменного взаимодействия пле-
нок толщиной 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в исходном состоянии и после термооб-
работки 
 M0, Гс A, 10-7 эрг/см 
Исходное состояние 910 4,8  
ТА = 350 °С 920 4,9 
ТА = 400 °С 945 5,3 




На зависимостях 𝑑𝑚(𝐻) на Рисунке 5.9 (б)  для анализа можно выделить две области 
– относительно низких и высоких полей. При рассмотрении низкополевого участка кри-
вых (до 200 Э) видно, что процесс намагничивания значительно зависит от условий тер-
мообработки. То есть в данной области полей даже небольшие изменения микрострук-
туры пленок влияют на процесс намагничивания. 
 
Рисунок 5.9 – Кривые приближения намагниченности к насыщению (а) и зависимости 
дисперсии намагниченности от поля, представленные в двойных логарифмических коор-
динатах (б), пленок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм в состоянии после полу-
чения и после термообработок  
В пленке в исходном состоянии величина дисперсии в низкополевой области слабо 
изменяется с ростом поля (Рисунок 5.9 (б), черная кривая). Как было показано ранее, в 
такой пленке наряду с хаотическими внутренними напряжениями присутствует упорядо-
ченная деформация растяжения магнитострикционного происхождения, обуславливаю-
щая наличие наведенной магнитной анизотропии. Следовательно, в малых полях наве-
денная анизотропия может удерживать магнитные моменты вдоль выделенного направ-
ления (эффект Виллари), уменьшая величину дисперсии намагниченности. После термо-
обработки при 350 °С величина дисперсии намагниченности в низких полях сначала воз-
растает по сравнению с исходным состоянием (Рисунок 5.9 (б), синяя кривая), а затем с 
увеличением поля резко убывает до значений меньших по сравнению с величиной дис-
персии пленки в исходном состоянии. При этом следует отметить схожесть характера вы-
сокополевых зависимостей 𝑑𝑚(𝐻) пленок после получения и после отжига при 350 °С. 
Явные изменения низкополевого участка кривой намагничивания связаны с релаксацией 
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макроскопической деформации растяжения в пленках, тогда как одинаковый характер 
высокополевых участков свидетельствует о наличии одинаковой локальной анизотропии, 
обусловленной достаточно сильными беспорядочными напряжениями, связанными с 
процессом напыления пленок. В результате отжига при 400 °С меняется ход зависимости 
в низких полях, и дисперсия вновь имеет малую величину (Рисунок 5.9 (б), оранжевая 
кривая). Структурные изменения в такой пленке связаны с почти полной релаксацией 
внутренних напряжений и началом формирования предвыделений кристаллической 
фазы. При таком релаксированном структурном состоянии можно ожидать быстрый спад 
дисперсии намагниченности на высокополевом участке кривой, что и наблюдается экс-
периментально. При увеличении температуры термообработки до 450 °С, в результате 
которой происходит заметная кристаллизация пленок, дисперсия намагниченности в низ-
ких полях резко возрастает (Рисунок 5.9 (б), красная кривая). Предполагается, что намаг-
ничивание в области малых полей должно происходить за счет преодоления усредненной 
магнитной анизотропии с константой 〈𝐾𝐿〉, характеризующей стохастический магнитный 
домен. Однако напрямую из данной кривой оценить константу усредненной анизотропии 
не представляется возможным из-за отсутствия участков в очень малых полях, в которых 
должна была реализоваться степенная зависимость H-2. В высокополевой области после 
этого отжига вновь наблюдается затруднение при уменьшении дисперсии намагниченно-
сти, что свидетельствует об увеличении локальной анизотропии.  
Представленные зависимости позволяют количественно оценить характеристики 
структурных и магнитных корреляций и подробно проанализировать процессы, происхо-
дящие в тонких пленках в процессе получения и термообработки при различных усло-
виях. 
В области больших полей выше 5 кЭ для пленок в исходном состоянии и после тер-
мообработок наблюдаются участки кривых 𝑑𝑚(𝐻), характеризующиеся интенсивным 
уменьшением дисперсии намагниченности путем преодоления локальной магнитной ани-
зотропии структурных элементов сплава. На каждой из зависимостей 𝑑𝑚(𝐻), построен-
ных в двойных логарифмических координатах, выполнялся поиск линейных зависимо-
стей, соответствующих указанным выше степенным режимам. На Рисунке 5.10 продемон-
стрирован высокополевой участок зависимости дисперсии намагниченности пленки тол-
щиной 200 нм после отжига при 450 °С. На данном рисунке прямыми линями показаны 
асимптоты, соответствующие требуемым согласно Формуле 5.2 степенным зависимостям 
дисперсии намагниченности от поля, пересечение которых определяет величину поля 𝐻𝑅.   
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В итоге после обработки имеющихся результатов по всем пленкам, были получены 
следующие степенные режимы зависимости 𝑑𝑚(𝐻): пленка в исходном состоянии – H
-0,6 
→ H-1,8, после термообработки при 350 °С – H-0,7 → H-2,1, после термообработки при 400 °С 
– H-0,7 → H-1,8, после термообработки при 450 °С – H-0,6 → H-1,9. Видно, что показатели 
степени при 𝐻 ≤ 𝐻𝑅 отличаются от значений, характерных для трехмерной размерности 
корреляций намагниченности -0,5, и таким образом для пленки толщиной 200 нм размер-
ность d составляет 2,6-2,8. Дробная величина d указывает на фрактальную размерность 
корреляций намагниченности в этой пленке  [224].  
 
Рисунок 5.10 – Участок зависимости дисперсии намагниченности от поля, представлен-
ный в двойных логарифмических координатах, пленки толщиной 200 нм сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 после термообработки при 450 °С. На вставке – полная кривая 𝑑𝑚(𝐻) 
Аппроксимация линейных участков на кривых дисперсии намагниченности, для ко-
торых выполняется зависимость 𝑑𝑚 ~ 𝐻
−2, с использованием Формулы 5.2 при условии 
𝐻 ≥ 𝐻𝑅, позволяет оценить поле локальной анизотропии 𝐻𝑎 и, как следствие, константу 
локальной анизотропии K. 
Согласно Формуле 5.2 в полях 𝐻 ≤ 𝐻𝐿 также должна выполняться зависимость 
𝑑𝑚 ~ 𝐻
−2, описывающая процесс намагничивания на счет преодоления энергии усред-
ненной магнитной анизотропии. Корреляционное поле 𝐻𝐿 дает возможность оценить па-
раметры магнитной микроструктуры: размер стохастического домена RL, усредненную 
120 
 
константу анизотропии 〈𝐾𝐿〉 и поле макроскопической анизотропии в стохастическом до-
мене 〈𝐻𝑎〉𝐿. На представленных экспериментальных зависимостях в области малых полей 
не удается определить поле 𝐻𝐿 из-за отсутствия подходящего степенного режима измене-
ния дисперсии намагниченности. Однако, существуют соотношения, позволяющие уста-
новить усредненные характеристики магнитной микроструктуры. 
Зная значения A, K и RC, можно провести анализ влияния структурного состояния тон-
ких пленок на их магнитную микроструктуру в рамках модели случайной анизотропии 
[5]. Размер стохастического домена RL, усредненная константа анизотропии 〈𝐾𝐿〉 и поле 
макроскопической анизотропии в стохастическом домене 〈𝐻𝑎〉𝐿 определяются выражени-
ями 












𝑑 4−𝑑⁄ ,           (5.7) 





,     (5.8) 
где 𝑅𝐶
∗ = √𝐴 𝜀𝐾⁄   - критический радиус однородных ориентации осей анизотропии (𝜀 =
0,4 − 0,7 – числовой коэффициент) [224]. Результаты исследования тонких пленок сплава 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 методом корреляционной магнитометрии представлены в Таблице 5.3 
и на Рисунке 5.11. 

















16000 4100 2,7 1,7 160 3,6  8,8 
350 15200 3600 2,8 1,5 200 2,5 6 
400 14500 2600 2,9 1,1 365 0,8 1,8 




Из анализа закона приближения намагниченности к насыщению пленки в исходном 
состоянии области корреляции осей анизотропии составляют 2RC = 5,4 нм. Согласно ре-
зультатам рентгеноструктурного исследования, пленка толщиной 200 нм после получе-
ния находится в рентгеноаморфном состоянии с размером областей когерентного рассея-
ния порядка 1 нм. Полученные значения хоть и близки по порядку величины, однако не 
совпадают. Область магнитных корреляций определяется как величина, при которой кор-
реляционная функция убывает вдвое, и заведомо будет иметь некоторое завышенное зна-
чение по сравнению с размером областей, определенных напрямую структурными мето-
дами исследования. В то же время кристаллическая фаза пленки, отожженной при 450 °С 
в течение 30 минут, состоит из зерен размером 1,3 нм, объем которых составляет 79%, и 
зерен размером порядка 16 – 20 нм объемом 21%. Если провести грубую оценку среднего 
размера зерен в пленке после термообработки при 450 °С с учетом процента их содержа-
ния в общей кристаллической фазе, то полученное значение 4,4 – 5,2 нм удовлетвори-
тельно согласуется с результатом 2RC = 6,1 нм, полученного из магнитокорреляционного 
анализа. Таким образом, можно предположить, что использование закона приближения 
намагниченности к насыщению дает усредненное значение размера корреляций локаль-
ной анизотропии. 
На Рисунке 5.11 наглядно представлены изменения основных параметров тонких пле-
нок в зависимости от термообработки, что отражает происходящие в них структурные 
трансформации. С увеличением температуры отжига до 400 °С изменения структуры со-
провождаются ростом корреляционного радиуса локальных осей анизотропии, намагни-
ченности насыщения, параметра обменного взаимодействия и магнитного корреляцион-
ного радиуса, а константы локальной и усредненной анизотропий падают. При этом 
наиболее резкое изменение параметров структуры и магнитной микроструктуры пленки 
происходит после отжига при 400 °С. Согласно исследованию гистерезисных свойств, 
данная пленка обладает наилучшим с точки зрения магнитных свойств состоянием, де-
монстрируя наименьшее значение коэрцитивной силы. Структурное состояние данной 
пленки строго не определено. Однако на основе комплексного исследования, можно по-
лагать, что оно характеризуется полной релаксацией напряжений и началом процесса 





Рисунок 5.11 – Намагниченность насыщения (а), параметр обменного взаимодействия (б), 
структурный корреляционный радиус (в), константа локальной магнитной анизотропии 
(г), усредненная константа анизотропии (д) и радиус магнитных корреляций (е) пленки 






После отжига при 450 °С в пленках происходит кристаллизация, которая приводит к 
заметному росту параметра обмена и константы локальной анизотропии, а намагничен-
ность насыщения при этом уменьшается. Как было указано ранее, это может быть связано 
с увеличением содержания кремния в зернах. Возросшая в ходе кристаллизации, есте-
ственная магнитная анизотропия зерен α-FeSi вместе с их случайной ориентацией приво-
дит к резкому возрастанию дисперсии намагниченности, что хорошо видно на Рисунке 
5.9 (б). 
На основе рассмотрения данных на Рисунке 5.11 видно, что существует непротиворе-
чивая связь между параметрами структуры MS, A, K, RC, полученными различными мето-
дами, что служит аргументом в пользу применимости метода корреляционной магнито-
метрии для анализа магнитной микроструктуры тонких пленок. 
В рамках модели случайной анизотропии происходит усреднение локальной магнит-
ной анизотропии посредством обменного взаимодействия между структурными элемен-
тами материала. Как показал Херцер (G. Herzer), коэрцитивная сила пропорциональна 




 ,      (5.9) 
где 𝑝𝑐 – безразмерный префактор порядка единицы, 〈𝐾𝐿〉 – константа усредненной анизо-
тропии, 𝑀𝑆 – намагниченность насыщения. 
На Рисунке 5.12 для пленки толщиной 200 нм представлены зависимости радиуса сто-
хастического домена (магнитный корреляционный радиус) и экспериментальные и вы-
численные (Формула 5.6) значения 𝐻𝐶 от температуры термообработки. При температу-
рах термообработки 400 и 450 °С экспериментальные и вычисленные значения хорошо 
согласуются друг с другом и можно сделать вывод, что в данных случаях коэрцитивная 
сила полностью определяется усредненной магнитной анизотропией. Для пленок в исход-
ном состоянии и после отжига при 350 °С значения 𝐻𝐶 заметно отличаются. Исследование 
гистерезисных свойств показало, что в пленках в исходном состоянии присутствует наве-
денная одноосная анизотропия, которая для данной пленки полностью снимается лишь 
после термообработки при 400 °С и в дальнейшем не наводится.  
В изотропных пленках наименьшая полученная величина коэрцитивной силы (после 
отжига при 400 °С) соответствует наибольшему радиусу стохастического домена, что 
укладывается в ряд зависимостей, следующих из модели случайной анизотропии. 
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Температурные зависимости намагниченности и зависимости дисперсии намагничен-
ности от поля в области приближения намагниченности к насыщению (Рисунок 5.13) 
были также получены для пленок толщиной 20 нм в исходном состоянии и после термо-
обработок. Параметры обмена, экспериментально определенные из температурных зави-
симостей согласно Формулам 5.4 – 5.5, соответствуют значениям, полученным для 
пленки толщиной 200 нм. 
 
Рисунок 5.12 – Зависимости экспериментальных и полученных их Формулы 5.6 значений 
коэрцитивной силы и радиус стохастического домена от температуры термообработки 
пленок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 200 нм 
Как и для пленки толщиной 200 нм, в области малых полей дисперсия намагниченно-
сти пленки толщиной 20 нм в исходном состоянии слабо спадает по мере увеличения поля 
(Рисунок 5.13 (а), черная кривая), поскольку присутствующая в пленке наведенная одно-
осная магнитная анизотропия удерживает магнитные моменты вдоль выделенного 
направления. Видно, что зависимости dm(H) пленок после отжигов при 350 и 400 °С по-
добны друг другу (Рисунок 5.13 (а), оранжевая и синяя кривые), и лишь в высокополевой 
части кривых дисперсия намагниченности пленки, отожженной при 400°С, спадает быст-
рее и в меньших полях. Отжиг при 450 °С приводит к заметному изменению хода кривой 




Следует обратить внимание на общие особенности вида кривых пленок толщиной 20 
и 200 нм. Схожие черты имеют зависимости пленок толщиной 20 нм после термообрабо-
ток 350 и 400 °С и пленки толщиной 200 нм после термообработки при 350 °С. Также для 
пленки толщиной 20 нм, отожженной при 450 °С, сохраняется ход зависимости dm(H), 
характерный для пленки толщиной 200 нм после отжига при 400 °С (Рисунки 5.9 (б) и 
5.13 (а)). Это указывает на то, что с уменьшением толщины пленок протекание всех струк-
турных превращений (релаксация напряжений, кристаллизация) происходит с задержкой. 
Аналогичное заключение уже упоминалось в данной работе при исследовании структуры 
тонких пленок в Главе 4. На примере пленок толщиной 100 и 200 нм было показано, что 
в более тонкой пленке процесс кристаллизации начинается позже. 
 
Рисунок 5.13 – Зависимости дисперсии намагниченности от поля для пленок толщиной 
20 нм в исходном состоянии и после термообработок (а), построенные в двойных лога-
рифмических координатах. Отдельно представлена кривая dm(H) для пленки после термо-
обработки при 450 °С с выделенными на ней линейными участками, описываемыми сте-
пенными зависимостями (б)  
Анализ всех кривых в двойных логарифмических координатах показал (Рису-
нок 5.13 (б)), что для пленок толщиной 20 нм преимущественно выполняется смена сте-
пенных режимов от H-1 к H-2 в области приближения намагниченности к насыщению: для 
пленки в исходном состоянии – H-0,9 → H-1,7, после термообработки при 350 °С – H-1 → H-
1,9, после термообработки при 400 °С – H-1 → H-2, после термообработки при 450 °С – H-1 
→ H-2,1. Такая смена степенных режимов характерна для системы с двумерными корреля-
циями намагниченности (d = 2). 
126 
 
В Таблице 5.4 представлены вычисленные параметры локальной константы анизотро-
пии, радиуса структурных корреляций, а также усредненной константы анизотропии и 
размера стохастического домена с учетом двумерной размерности изменения корреляций 
намагниченности.  
 
















12100 9000 2,8 4,3 9 1,3  2700 
350 15200 12000 2,5 6,3 8 2 3800 
400 15300 12000 2,7 6 8,6 1,9 3800 
450 11650 5000 3,5 2,3 20 0,4 860 
 
Зависимость параметров микроструктуры пленки толщиной 20 нм от температуры 
термообработки представлена на Рисунке 5.14 так же, как и для пленки толщиной 200 нм. 
На рисунке видно, что с повышением температуры термообработки параметр обменного 
взаимодействия, структурный и магнитный корреляционные радиусы увеличиваются 
(Рисунок 5.14 (б, в, е)). Намагниченность насыщения и константы локальной и усреднен-
ной анизотропии имеют общую тенденцию. После термообработки при 350 °С значения 
данных параметров увеличиваются, а с последующими возрастаниями температур отжига 
– уменьшаются (Рисунок 5.14 (а, г, д)).  По-видимому, в пленке толщиной 20 нм во всем 
рассматриваемом интервале температур отжига происходит релаксация напряжений. И 
лишь при температуре 450 °С отмечаются заметные трансформации структурного состо-
яния пленки, сопровождающиеся резким изменением параметров структуры и магнитной 
микроструктуры. Можно предположить по аналогии с пленкой толщиной 200 нм, что 
структурное состояние пленки 20 нм при температурах около 450 °С характеризуется 






Рисунок 5.14 – Намагниченность насыщения (а), параметр обменного взаимодействия (б), 
структурный корреляционный радиус (в), константа локальной магнитной анизотро-
пии (г), усредненная константа анизотропии (д) и радиус магнитных корреляций (е) 
пленки толщиной 20 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 в зависимости от температуры термо-
обработки 
Магнитокорреляционный анализ для пленки толщиной 20 нм показал, что радиусы 
корреляций осей анизотропии RC составляет 2,5 – 3,5 нм и намагниченности 
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RL составляет 10 – 20 нм, полученные для пленки толщиной 20 нм, близки (Таблица 5.4). 
Следовательно, не стоит ожидать эффективного усреднения локальной анизотропии. Как 
видно на Рисунке 5.4 (г, д), константы локальной и усредненной анизотропии имеют один 
порядок величины, что не будет способствовать улучшению магнитных свойств пленок. 
Несмотря на то, что для данной толщины пленок наибольше значение размера стоха-
стического домена и минимальное значение усредненной константы анизотропии соот-
ветствуют пленке после термообработки 450 °С, на такой пленке наблюдается резкое уве-
личение коэрцитивной силы. Несмотря на то, что коэрцитивная сила определяется маг-
нитной микроструктурой, в случае тонких пленок существенное влияние оказывает по-
верхность, вклад от которой в величину коэрцитивной силы увеличивается с уменьше-
нием толщины пленки.   
Результаты магнитокорреляционного анализа кривых дисперсии намагниченности 
показали, что в полях 𝐻 ≤ 𝐻𝑅 для пленок толщиной 20 нм преимущественно выполняется 
зависимость 𝑑𝑚 ~ 𝐻
−1, в то время как для пленки толщиной 200 нм –  𝑑𝑚 ~ 𝐻
−0.6÷0.7. Это 
указывает на изменение размерности корреляций намагниченности с уменьшением тол-
щины пленки. Также метод корреляционной магнитометрии позволяет оценить структур-
ные трансформации, происходящие в пленках посредством термообработки. В частности, 
было показано, что с уменьшением толщины пленок наблюдается задержка процессов ре-
лаксации и кристаллизации. 
 
5.2.2 Экспериментальное наблюдение корреляций намагниченности в тонких 
пленках сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 
В предыдущем разделе было показано, что корреляционные радиусы намагниченно-
сти RL, определенные из кривых приближения намагниченности к насыщению, состав-
ляют 10 – 20 нм и 160 – 360 нм соответственно для пленок толщиной 20 и 200 нм в зави-
симости от условий термообработки. 
Области корреляций намагниченности могут обнаруживать себя в виде неоднородно-
стей магнитного контраста на изображениях, полученных с помощью магнитно-силового 
микроскопа (МСМ). На Рисунке 5.15 (а, б) представлены топография поверхности и изоб-
ражение магнитного контраста пленок толщиной 30 – 200 нм после отжига при 450 °С. 
Видно, что данные изображения отличаются друг от друга. Области однородного контра-
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ста на МСМ-изображениях могут быть соотнесены с протяженностью области корреля-
ций намагниченности. А изображение в целом может представлять стохастическую маг-
нитную доменную структуру. Изменение цветового контраста будет соответствовать не-
однородному распределению намагниченности. Неоднородность намагниченности и цве-
товой контраст на МСМ-изображении не являются однозначно связанными, однако ста-
тистические свойства и характерные пространственные масштабы неоднородностей 
должны быть одинаковыми. Корреляционная функция МСМ-контраста рассчитывается 
как [225] 
𝐶(𝑟) = 〈(𝑧(𝑟′) − 〈𝑧〉)(𝑧(𝑟′ + 𝑟) − 〈𝑧〉)〉,   (5.10) 
где 𝑧(𝑟′) – интенсивность оттенка (в градациях серого цвета от 0 до 256) для пикселя с 
координатами 𝑟′. На Рисунке 5.15 (в1-в4) видно, что корреляционная функция, рассчи-
танная таким образом из МСМ-изображений, носит анизотропный характер, что свой-
ственно для поликристаллических пленок [226–230]. Следует также отметить, что размер 
областей корреляций значительно больше толщины пленок. Это будет накладывает неко-
торую дополнительную анизотропию на их форму вдоль направления, перпендикуляр-
ного плоскости пленки.  
Корреляционные радиусы намагниченности RLox и RLoy пленок толщиной от 30 до 200 
нм после термообработки при 450 °С, определенные как размер, на котором корреляции 
убывают вдвое, соответствуют наиболее коротким и наиболее длинным корреляциям маг-
нитного контраста в двух взаимно перпендикулярных направлениях ox и oy. Средняя кор-
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Рисунок 5.15 – Изображение топографии поверхности (а1 – а4), магнитного контраста 
(б1 – б4) и корреляционной функции (в1 – в4), рассчитанной из МСМ изображения, пле-
нок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 толщиной 30 (а1 – в1), 50 (а2 – в2), 100 (а3 – в3) и 200 нм 




Значения корреляционных радиусов намагниченности пленок толщиной 20 и 200 нм 
после отжига при 450 °С, определенные из закона приближения намагниченности к насы-
щению (Таблицы 5.3 и 5.4), составляют соответственно 20 и 190 нм и качественно доста-
точно хорошо укладываются на экспериментально полученную зависимость, представ-
ленную на Рисунке 5.16. Как было показано ранее, такое поведение можно объяснить в 
рамках модели случайной магнитной анизотропии [5, 221], согласно которой корреляци-
онная длина намагниченности 𝑅𝐿 ∝ 𝛿(𝛿/𝐷)
𝑑 4−𝑑⁄  (где 𝛿 = √𝐴/𝐾, D – размер зерна, d – 
размерность системы) будет уменьшаться с уменьшением размерности системы обменно-
связанных ферромагнитных частиц. Таким образом, с увеличением толщины пленки бу-
дет происходить смена степенной зависимости корреляций намагниченности от 𝑅𝐿 ∝
𝛿(𝛿/𝐷) к 𝑅𝐿 ∝ 𝛿(𝛿/𝐷)
3. 
 
Рисунок 5.16 – Корреляционная длина намагниченности в зависимости от толщины пле-
нок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, рассчитанная из МСМ-изображений 
В результате исследования статистических особенностей МСМ-изображений, а 
также магнитной микроструктуры методом корреляционной магнитометрии с уменьше-
нием толщины пленок сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 наблюдаются: i) смена степенного ре-
жима зависимости dm(H) с 𝐻−0.6÷0.7 → 𝐻−2 (пленка 20 нм) на 𝐻−1 → 𝐻−2 (пленка 200 нм); 
ii) уменьшение радиуса магнитных корреляций, определенных с помощью закона при-













ста на изображениях, полученных с помощью МСМ. В совокупности данные закономер-
ности свидетельствуют о переходе к двумерным корреляциям намагниченности с умень-




ВЫВОДЫ ПО ГЛАВЕ 5 
 
В данной главе исследовано влияние структурного состояния, претерпевающего из-
менения в процессе термообработки, на магнитные свойства тонких пленок сплавов 
Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9, Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 и Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7. 
1. Все пленки в исходном состоянии демонстрируют наличие наведенной одноосной 
анизотропии, причиной которой является магнитострикционная деформация пленок при 
напылении. Термообработка приводит к релаксации напряжений в пленках, в результате 
чего наблюдается частичное или полное снятие наведенной анизотропии. В результате 
кристаллизации в пленках сплавов с Nb и W анизотропия вновь не наводится, ввиду близ-
кой к нулю магнитострикции, исключающей магнитострикционный механизм наведения 
анизотропии. При использовании в сплаве в качестве атомов-ингибиторов роста зерен 
NbMo возможно наведение анизотропии по механизму отличному от механизма магни-
тострикционной деформации. 
2. Присутствие зерен большего размера в пленках сплава Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7 
по сравнению с пленками сплавов Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9, что было под-
тверждено результатами рентгеноструктурных исследований, оказывает влияние на ги-
стерезисные свойства пленок. Для пленок в исходном состоянии сплава с NbMo харак-
терно наличие коэрцитивной силы при измерении вдоль трудной оси, что свидетельствует 
о дисперсии осей анизотропии около выделенного направления, сформированного в про-
цессе получения пленок. 
3. Анализ кривых приближения намагниченности к насыщению пленок толщиной 20 
и 200 нм сплава Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 методом корреляционной магнитометрии показал 
формирование в пленках стохастической магнитной структуры. С уменьшением толщины 
пленок радиусы магнитных и структурных корреляций становятся сопоставимы друг с 








В данной работе свойства уникальных сплавов типа Finemet исследованы в тонкопле-
ночном состоянии. Аморфные пленки Fe73,5M3Cu1Si13,5B9 (в дальнейшем – Fe-M-Cu-Si-B) 
получали методом высокочастотного ионно-плазменного напыления. Состав пленок с це-
лью воздействия на процесс кристаллизации варьировали за счет компонента M – инги-
битора роста зерен, в качестве которого выступали Nb, Mo и Nb, W.  
В результате проведенного исследования с использованием современных методик по-
лучена новая информация о свойствах тонких пленок и протекающих в них процессах. 
При нагреве кристаллизация в пленках происходит, как и в лентах, с образованием зерен 
ОЦК-FeSi, однако начинается при температурах более низких. При этом средний размер 
сформировавшихся зерен в пленках превышает таковой в лентах. Известно, что наилуч-
шие магнитные свойства в лентах сплавов типа Finemet реализуются при достижении 
нанокристаллического состояния. В пленках, как показано в данной работе, – после тер-
мообработок при 350–400 °С, в результате которых происходит релаксация внутренних 
напряжений и формируется релаксированное рентгеноаморфное состояние или состояние 
начальной стадии кристаллизации. Толщина пленок оказывает значительное влияние на 
их фундаментальные и гистерезисные характеристики, в том числе за счет увеличения 
роли поверхности и интерфейса. 
Результаты, представленные в работе, дополняют существующие экспериментальные 
данные, необходимые для поиска и создания материалов с заданными свойствами, а 
также расширяют возможности их практического применения в качестве сред для маг-
нитных датчиков. 
Основные выводы диссертационной работы  
1. Впервые для пленок Fe-M-Cu-Si-B, составов близких к составу сплава Finemet, 
установлены зависимости спонтанной намагниченности Ms от толщины L. Показано, 
что основной причиной снижения Ms, наблюдающегося в области толщин L 
меньше150 нм, может являться не уменьшение обменного параметра, а изменение от-
носительной роли немагнитного оксидного слоя, вероятно, присутствующего на по-
верхности плёнок. Оценки показали, что толщина такого слоя по величине сопоста-




2. Установлено, что для находящихся в различном структурном состоянии пленок Fe-
M-Cu-Si-B, как и для пленок пермаллоя, характерно возрастание коэрцитивной силы 
Hc с уменьшением толщины L и наличие максимума. Максимум Hc пленок достигает 
в области толщин L~30 нм. Показано, что такой характер зависимости Hc с уменьше-
нием толщины может быть связан с увеличением вклада от неровностей поверхности, 
с изменением плотности энергии и структуры доменных границ.  
3. Впервые в пленках Fe-M-Cu-Si-B исследована кинетика процесса кристаллизации. 
Кристаллизация начинается при температурах 400–420 °С – существенно меньших, 
чем для лент сплавов аналогичного состава. В области данных температур кристал-
лизация характеризуется резким ростом зерен ОЦК-FeSi до 16–20 нм. По-видимому, 
это объясняется присутствием образовавшихся в процессе формирования пленок 
предвыделений кристаллической фазы, размер которых составляет 1–2 нм и зависит 
от используемого компонента-ингибитора. При увеличении температуры средний 
размер зерен не изменяется, но увеличивается содержание Si в них. С уменьшением 
толщины пленок наблюдалась тенденция к задержке кристаллизации. 
4. Установлено, что в пленках Fe-M-Cu-Si-B, получаемых в присутствии внешнего 
магнитного поля, формируется наведенная одноосная магнитная анизотропия. Пока-
зано, что механизм формирования анизотропии связан с закреплением магнитострик-
ционной деформации пленок. При последующем нагреве пленок в присутствии маг-
нитного поля до температур как ниже, так и выше начала кристаллизации, одноосная 
анизотропия снимается, и не наводится вновь, устанавливается магнитно изотропное 
состояние пленок.  
5. Путем анализа закона приближения намагниченности к насыщению и изображений 
магнито-силовой микроскопии впервые показано существование в пленках Fe-M-Cu-
Si-B стохастической магнитной структуры. Найдены размер стохастического домена 
и величина константы усредненной магнитной анизотропии. Установлено, что раз-
мерность корреляций намагниченности зависит от толщины пленки. В более толстой 
пленке реализуются корреляции намагниченности с фрактальной размерностью d, 
равной 2,6–2,8, в более тонкой – d равно 2. То есть, наблюдается переход от трехмер-





Полученные в рамках данной работы результаты способствуют оптимизации магнит-
ных свойств тонких пленок Fe-M-Cu-Si-B, а именно улучшению магнитных характери-
стик до уровня, сопоставимого характеристикам аморфных и нанокристаллических лент. 
Имеющиеся в работе данные о синтезе, структурном состоянии и магнитных свой-
ствах пленок Fe72,5Nb1,5Mo2Cu1,1Si14,2B8,7, Fe73,5Nb3Cu1Si13,5B9 и Fe73,5W3Cu1Si13,5B9 в диа-
пазоне толщин 10–200 нм могут быть использованы при разработки практических прило-
жений на их основе и развития представлений о магнитомягких нанокристаллических 
тонких пленках 
 
Перспективы дальнейшей разработки темы 
В продолжение данной работы планируется дальнейший поиск и установление зави-
симостей между толщиной, структурой и магнитными свойствами тонких пленок Fe-M-
Cu-Si-B. Во-первых, будет продолжен перебор атомов-ингибиторов с целью исследова-
ния их влияния на процесс кристаллизации пленок. Влияние легирования атомами пере-
ходных металлов на структуру и магнитные свойства исследовалось преимущественно на 
быстрозакаленных лентах. В тонких пленках легирование количественно может сказы-
ваться иначе, что требует экспериментальной проверки. Так как основной научной зада-
чей фундаментального характера является определение связи микроструктуры и химиче-
ского состава с магнитными свойствами пленки, во-вторых, будут выполнены магнитные 
измерения пленок различной толщины, состава и в разном структурном состоянии, ана-
лиз которых будет выполнен в рамках закона приближения намагниченности к насыще-
нию и метода корреляционной магнитометрии. На основе полученных эксперименталь-
ных данных, востребованных для развития модели случайной анизотропии двух-, трех-
мерных систем или систем с фрактальной размерностью от двух до трех, планируется 
провести микромагнитное моделирование. Изменение толщины нанокристаллической 
пленки при неизменном размере зерен в рамках модели должно приводить к плавному 
изменению коэрцитивной силы и магнитной проницаемости, что согласно выражениям 
может быть интерпретировано как наличие фрактальной размерности. На данный момент 
этот эффект изучен недостаточно. Его изучение осложняется также тем, что для описания 
магнитных свойств тонких пленок требуется учитывать магнитостатическое взаимодей-
ствие (как размагничивающее поле пленки, так и взаимодействие между зернами), а также 
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наведенную магнитную анизотропию. Перечисленное на данный момент выходит за 
рамки модели случайной анизотропии и требует привлечения микромагнитного модели-
рования. Таким образом, запланированное комплексное исследование даст оригинальные 
научные результаты, которые позволят развить применение модели случайной анизотро-
пии для тонких нанокристаллических пленок и сделать ряд обобщений для этого случая.  
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